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Introduction
Projets PERFORM à EDF : la micromécanique en appui à l’exploita-
tion des réacteurs nucléaires à eau pressurisée
Les aciers inoxydables austénitiques sont largement présents dans les réacteurs nucléaires à
eau pressurisée. Ils sont utilisés pour fabriquer les structures internes, situées dans le cœur du ré-
acteur, et jouent à ce titre un rôle important comme barrière physique de sûreté. Une connaissance
fine du comportement de ces matériaux est capitale pour garantir une exploitation sûre de la cen-
trale. En particulier, les mécanismes d’endommagement et de rupture doivent être anticipés, afin
de justifier de la tenue mécanique des composants du réacteur et pour planifier les opérations de
maintenance. Les cas de rupture ou d’endommagement, observés sur le parc nucléaire mondial,
sont généralement attribués à des phénomènes multi-physiques [1]. Dans le développement de ces
phénomènes (e.g. la corrosion sous contrainte, assistée ou non par l’irradiation), la sollicitation
mécanique locale, à l’échelle de la microstructure, est un facteur déterminant.
Dans la microstructure, la présence de différents éléments (grains, joints de grains), associée
au comportement anisotrope du cristal, provoque une hétérogénéité dans le développement des
champs mécaniques. Cette hétérogénéité localise la déformation (et/ou la contrainte) dans des
lieux qui deviennent critiques pour l’amorçage et la propagation de défauts (cf. figure I).
FIGURE I – Localisation de la déformation avec le chargement dans un alliage TiAl, en lien avec la
microstructure, révélée par corrélation d’images numériques [2]. La déformation macroscopique
de l’éprouvette est de 6 % associée à une sollicitation en compression.
Une stratégie pour modéliser le phénomène de localisation de la déformation consiste à réaliser
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des simulations en champ complet, à l’aide de modèles de plasticité cristalline basés sur une for-
mulation éléments finis [3]. Ces modèles permettent de décrire des microstructures sophistiquées
et de prédire des états de chargement complexes. En outre, ils tiennent compte naturellement de
l’anisotropie associée à l’écoulement plastique du cristal, qui découle du mouvement des disloca-
tions sur les systèmes de glissement.
Afin d’approcher au mieux la réponse mécanique du cristal à l’échelle du micron, les mo-
dèles éléments finis tendent à intégrer des lois de comportement qui décrivent explicitement la
physique des mécanismes plastiques. Ces lois à paramètres physiques proviennent d’approches
multi-échelles et s’inspirent généralement des résultats de calculs en dynamique des dislocations.
Dans ce manuscrit est étudiée une formulation monocristalline viscoplastique à seuil, intégrant
comme variables les densités de dislocations par système de glissement. Cette loi est utilisée à
EDF pour rendre compte du comportement des aciers austénitiques. Elle a été développée dans
le cadre de PERFORM 60 [4], un projet européen qui fédère les acteurs européens du nucléaire,
autour de la simulation multi-échelle et multi-physique des effets de l’irradiation sur le comporte-
ment des composantes du cœur du réacteur.
En raffinant la description du comportement cristallin, les lois à base physique font appel à
un grand nombre de paramètres. Ces derniers sont généralement calibrés par une observation ex-
périmentale spécifique ou par des résultats de calcul en dynamique des dislocations. Cependant,
plusieurs paramètres d’écrouissage et des grandeurs physiques (e.g. la friction de réseau) restent
difficilement accessibles et doivent être identifiés indirectement sur la réponse mécanique du ma-
tériau.
Identification du comportement local
Lorsque l’identification est réalisée sur le comportement macroscopique du polycristal, le
problème par approche inverse est mal posé : une large gamme de comportements locaux est
compatible avec la réponse macroscopique observée. Pour lever cette ambiguïté, certains travaux
[5, 6, 2, 7] proposent de tenir compte d’une mesure expérimentale des champs cinématiques locaux
pour identifier la loi de plasticité cristalline. Les champs cinématiques apportent en effet une infor-
mation riche sur l’hétérogénéité de la déformation à l’échelle de la microstructure. Cette approche
nécessite de comparer les résultats de calculs en champs complets aux données expérimentales.
À EDF, la méthode sélectionnée parmi les techniques disponibles [8, 9] est le recalage de modèle
éléments finis (FEMU) à partir de mesures de champ par corrélation d’images numériques (CIN).
La FEMU à partir de mesures CIN est une approche mixte entre des grandeurs macroscopiques
et locales, utilisée pour identifier un comportement strictement local (cf. figure II). Cette approche
mixte est nécessaire car le champ cinématique n’est pas suffisant pour fixer seul le comportement,
lorsque l’état de contrainte associé est inconnu. Il est impératif d’inclure l’effort macroscopique
dans la fonction de minimisation [7]. La mise en œuvre du modèle éléments finis est un moyen de
parer à l’absence de mesure du champ de contraintes. Ce champ est en effet déterminé implicite-
ment par le modèle qui réalise, à l’aide des hypothèses de modélisation, la transition d’échelle à
partir de l’effort macroscopique.
La mise en œuvre du modèle éléments finis est une source d’erreur pour l’identification. Les
hypothèses de modélisation, en particulier la représentation de la microstructure, déterminent la
forme des champs calculés qui sont ensuite comparés aux champs expérimentaux [2]. Le coût
numérique généré par l’utilisation d’une loi de plasticité cristalline est particulièrement important
2
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FIGURE II – Représentation schématique des grandeurs en présence dans un essai mécanique sur
un polycristal (e.g. d’acier inoxydable austénitique).
dans le cadre d’une procédure de recalage. Il oblige souvent à simplifier le modèle (2D [5, 6, 7] ou
3D sur un maillage cubique [2]), ce qui rentre en conflit avec la volonté de modéliser au plus juste
la microstructure et les conditions aux limites de l’essai expérimental. La finesse de la description
du comportement cristallin peut se retrouver dégradée par une représentation grossière ou partielle
de la structure étudiée. En raison des erreurs de modèle, il est difficile actuellement d’obtenir un
jeu de paramètres qui permette de décrire de manière optimale simultanément les champs locaux
et la réponse macroscopique du matériau [7].
Une approche alternative de l’identification est explorée dans ce manuscrit. Cette approche
part du constat que l’état local de contrainte, absent des stratégies de la littérature, est pourtant une
grandeur clé (cf. figure II). Son absence s’explique principalement par le manque historique de
techniques expérimentales fiables, permettant d’obtenir une évaluation quantitative des contraintes
à l’échelle de la microstructure. La connaissance de la contrainte σ ouvre en effet la perspective
d’étudier directement le comportement local en couplant cette information avec la mesure de la
déformation totale εt. Une observation expérimentale du comportement, à l’échelle où la loi de
plasticité cristalline est utilisée, semble être une donnée pertinente pour réaliser l’identification,
sans utiliser un modèle éléments finis. Cette approche purement locale est employée dans notre
travail.
ANR Microstress : évaluer expérimentalement les contraintes locales
Aujourd’hui, l’état de contrainte à l’échelle du micron peut être évalué par des mesures lo-
cales de déformation élastique. Deux techniques de mesure, adaptées pour l’étude du compor-
tement cristallin intragranulaire, sont développées au sein du projet ANR Microstress [10] dans
lequel s’inscrit cette étude : la microdiffraction Laue et l’EBSD (electron backscatter diffraction)
à haute résolution angulaire (HR-EBSD). Ces techniques, basées sur le phénomène de diffraction,
émergent depuis une décennie. Dans des conditions optimales, elles permettent de mesurer la dé-
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formation élastique avec une résolution suffisante pour étudier le comportement (∼ 0,01 %). De
plus, leur résolution spatiale en surface est inférieure au micron, ce qui rend possible une mesure
intragranulaire dans la plupart des polycristaux.
Parmi les techniques disponibles [11], l’HR-EBSD et la microdiffraction Laue sont sélection-
nées car elles sont capables de mesurer rapidement, en un grand nombre de points, cinq des six
composantes du tenseur des déformations élastiques. Ces techniques sont mises en œuvre en sur-
face d’échantillons massifs, dans des conditions expérimentales qui permettent d’associer la me-
sure à un essai mécanique in-situ. La microdiffraction Laue et l’HR-EBSD sont complémentaires
en terme d’accessibilité (rayonnement synchrotron vs. microscopie électronique de laboratoire),
de résolution spatiale (dizaines vs. centaines de nanomètres) et du niveau d’exigence sur la qualité
de la surface observée.
La confiance accordée aux mesures de déformation élastique dans les matériaux métalliques
n’est toutefois pas totale. Des niveaux de contrainte locale de l’ordre de 500 MPa ont été rapportés
en HR-EBSD [12] et en microdiffraction Laue [13], dans du cuivre dont la limite d’élasticité
macroscopique est inférieure à 70 MPa. Le sens physique de ces valeurs n’est pas établi, comme
en témoigne le doute exprimé par [14] au sujet du travail [13]. Il a été démontré par ailleurs
que les mesures de déformation élastique sont sensibles à de nombreux artefacts expérimentaux
provenant par exemple des gradients de rotation dans l’échantillon [15] ou de défauts dans la
calibration de la géométrie de la diffraction [16, 17]. Dans ce travail, une attention particulière sera
portée à la validation des mesures de déformation élastique, afin de s’assurer que les conditions
expérimentales utilisées permettent d’obtenir une évaluation juste et fidèle de l’état de contrainte,
dans un matériau métallique au comportement élasto-plastique.
Démarche de l’étude
Ce manuscrit présente une méthode originale pour identifier des paramètres de lois de plas-
ticité cristalline, basée sur l’observation expérimentale du comportement à l’échelle du micron.
Elle s’appuie sur le développement des techniques de microdiffraction Laue et d’HR-EBSD afin
d’évaluer l’état local de contrainte. Cette information, couplée à une mesure de déformation to-
tale par corrélation d’images numériques, doit théoriquement permettre d’observer directement, à
l’échelle de la microstructure, le comportement du cristal.
Pour démontrer la faisabilité d’une telle démarche, trois problématiques sont traitées dans
notre travail, pour de faibles déformations totales εt < 0,5 %, dans un acier austénitique :
— Premièrement, la justesse des mesures de déformation élastique est quantifiée par un es-
sai de validation croisé entre HR-EBSD et microdiffraction Laue. Le sens physique des
contraintes évaluées par ces techniques est ainsi démontré.
— Une configuration expérimentale permettant l’observation simultanée des champs de dé-
formation élastique et de déformation totale est ensuite employée pour obtenir σ et εt à
des échelles comparables. Ces grandeurs sont exploitées puis couplées afin d’étudier le
comportement local du cristal.
— Enfin, les paramètres d’une loi de plasticité à base physique sont identifiés à partir du
comportement expérimental observé.
Par soucis de simplification, notre étude est menée sur des éprouvettes monocristallines dont
le comportement local est homogène. Celui ci est également proche du comportement déterminé
à l’échelle macroscopique de manière conventionnelle, ce qui facilite les procédures de validation
4
Introduction
de la méthode explorée ici. Les éprouvettes sont sollicitées en flexion quatre points, dans une
orientation cristalline symétrique, de manière à observer un champ de déformation hétérogène
suivant une seule direction. Ce mode de sollicitation permet également de conserver un état de
contrainte nulle au centre de l’éprouvette nécessaire à la réalisation de l’étude de validation croisée.
Deux essais in-situ ont été réalisés sur la ligne CEA-CNRS BM32 au synchrotron européen
ESRF sur des éprouvettes similaires. Lors du premier essai (Flex1) seul le champ de déformation
élastique a été observé par microdiffraction Laue avec un objectif double : d’une part s’assurer de
la cohérence des mesures avec le comportement macroscopique connu du matériau et d’autre part
pouvoir quantifier la justesse des mesures en répétant l’acquisition par HR-EBSD. L’interprétation
des résultats HR-EBSD a par ailleurs débouché sur la caractérisation des plans de glissement dont
le comportement est représenté par la loi de plasticité cristalline. Lors du second essai (Flex2),
le champ de déformation totale obtenu par corrélation d’images a été mesuré conjointement au
champ de déformation élastique. Le couplage des deux jeux de données est utilisé pour observer
le comportement local du cristal puis identifier la loi de plasticité cristalline.
Plan du manuscrit
Le chapitre 1 rappelle le formalisme qui permet d’évaluer l’état de contrainte à partir de me-
sures de déformation élastique. Il introduit également les principes physiques qui expliquent pour-
quoi l’effet des déformations élastiques est observable sur les figures de diffraction obtenues en
microscopie électronique ou par rayonnement X polychromatique. Les spécificités des techniques
de microdiffraction Laue et d’HR-EBSD sont présentées.
Le chapitre 2 rassemble les caractéristiques de l’acier austénitique étudié et le détail du dérou-
lement des essais de flexion. Le travail de développement expérimental permettant d’aboutir à la
réalisation des essais in-situ (préparation des échantillons, nouvelle instrumentation et adaptation
des méthodes d’acquisition) y est exposé.
Dans le chapitre 3, une procédure originale permettant d’estimer la justesse des mesures de
déformation élastique dans un matériau déformé plastiquement est mise en œuvre. Cette procédure
est basée sur la comparaison des mesures par microdiffraction Laue et HR-EBSD d’un même
profil de déformation élastique. Par ailleurs, il est montré que l’HR-EBSD peut être utilisé pour
caractériser les mécanismes activés par le glissement plastique.
L’observation du comportement local est présenté dans le chapitre 4. Ce comportement expéri-
mental est obtenu en couplant les mesures des champs de déformation élastique et de déformation
totale. Il est utilisé pour identifier deux paramètres d’une loi de plasticité cristalline à base phy-
sique. La loi identifiée est validée sur la réponse de deux essais de traction indépendants.
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Chapitre 1
Évaluation des contraintes dans un
matériau cristallin
Ce chapitre vise à introduire le principe d’évaluation des contraintes intragra-
nulaires dans les polycristaux et à présenter deux techniques de mesure des
déformations élastiques : la microdiffraction Laue et l’EBSD à haute résolu-
tion angulaire (HR-EBSD). Les notions de contrainte et de déformation totale,
plastique et élastique sont abordées, ainsi que le principe des techniques de
diffraction. Pour terminer, la microdiffraction Laue et l’HR-EBSD sont pré-
sentés dans leur spécificité.
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Contrainte, déformation et rotation du cristal
Avant propos
La première section de ce chapitre rappelle comment la loi d’élasticité permet de calculer l’état
de contrainte à partir de la déformation élastique du cristal. Un formalisme de grandes transfor-
mations est utilisé, afin de mettre en évidence différentes définitions rencontrées pour les notions
de rotation et de déformation élastique. Ces différences sont présentes dans certaines variantes des
techniques HR-EBSD et microdiffraction Laue. Elles n’impactent cependant pas les résultats rap-
portés dans ce manuscrit car les transformations mécaniques observées restent infinitésimales. Le
formalisme plus simple des petites transformations lui sera substitué dans les chapitres suivants.
Dans la deuxième section, les principes physiques de la formation des figures de diffraction
sont illustrés en microscopie électronique et pour un rayonnement X polychromatique. L’influence
des déformations élastiques et plastiques sur ces figures est ensuite discutée. Il est rappelé pour-
quoi les techniques HR-EBSD et de microdiffraction Laue sont capables de mesurer la partie
déviatorique des déformations élastiques mais sont insensibles à la partie hydrostatique.
Les deux dernières sections sont dédiées à la présentation des techniques de microdiffraction
Laue et HR-EBSD. La capacité des techniques à réaliser une mesure absolue (par rapport à un
cristal imaginaire non contraint) ou relative (par rapport à un autre point du même grain) est
soulignée. Les performances des techniques en termes de résolution spatiale, justesse et fidélité des
mesures 1 sont rappelées. Les travaux de la littérature visant l’étude du comportement mécanique
local à l’aide des techniques HR-EBSD et de microdiffraction Laue sont ensuite synthétisés.
1.1 Contrainte, déformation et rotation du cristal
Les contraintes, comme les forces, ne sont pas des grandeurs directement mesurables. Elles
sont en réalité évaluées à partir d’une mesure des déformations élastiques du matériau. Dans cette
section les notions de contrainte, de déformation élastique et de rotation du cristal sont introduites.
En particulier, la loi d’élasticité permettant d’évaluer les contraintes en connaissant précisément
les déformations élastiques et l’orientation du cristal associée, est rappelée. Les notations utilisées
ainsi qu’une partie importante des notions exposées ici sont tirées de la référence [18].
1.1.1 La notion de contrainte
La notion de contrainte est introduite en mécanique des milieux continus pour caractériser le
chargement imposé à la surface d’un solide, ou à la frontière d’un élément de volume de ce solide.
Il est alors nécessaire de décrire la transmission d’un effort réparti sur une surface complexe.
Comme l’illustre la figure 1.1, l’effort distribué sur une surface élémentaire ∂S peut être représenté
par un vecteur densité surfacique de force t. A priori t = t(∂S), le vecteur dépend de toutes les
caractéristiques de la surface, telle que sa courbure locale.
1.1.1.1 Tenseur des contraintes de Cauchy
Le postulat de Cauchy permet de simplifier la dépendance du vecteur t aux caractéristiques de
la surface et conduit à la théorie conventionnelle du premier gradient. D’après Cauchy, le vecteur
t n’est en relation qu’avec l’orientation de la normale n à la surface ∂S tel que : t = t(n) (cf.
figure 1.1). En particulier, la courbure de la surface ∂S est négligée.
1. La définition et le sens des termes justesse et fidélité sont donnés en annexe A
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FIGURE 1.1 – a. Illustration de la relation entre le vecteur densité surfacique de force t et la
normale n à la surface ∂S suivant le postulat de Cauchy. b. Schéma de principe illustrant les
hypothèses supposées pour écrire les équations de bilan de quantité de mouvement.
Considérons maintenant le volume de matière Ω délimité par sa frontière ∂Ω. Sur ∂Ω s’ap-
pliquent des efforts surfaciques t. Lorsque ∂Ω est une frontière abstraite à l’intérieur du matériau,
les efforts surfaciques symbolisent les efforts de cohésion de la matière (e.g. liaisons interato-
miques dans un cristal). Le volume Ω possède une masse volumique ρ, un champ d’accélération
massique a et chaque volume élémentaire est soumis à une densité massique de force à distance f .
Le bilan de quantité de mouvement sur Ω à un instant s’écrit :∫
∂Ω
t(n) ds =
∫
Ω
ρ(a− f) dv (1.1)
Dans l’équation (1.1), l’intégrale de contour du membre de gauche est réductible à une inté-
grale de volume en appliquant le théorème de la divergence. Selon ce théorème, t(n) peut s’expri-
mer comme la combinaison linéaire d’un tenseur ∼σ d’ordre 2 avec la normale n à la surface ∂S :
t(n) = ∼σ.n. L’existence et l’unicité de ∼σ découlent du postulat de Cauchy et on peut maintenant
écrire : ∫
∂Ω
t(n) ds =
∫
∂Ω
∼σ.n ds =
∫
Ω
div ∼σ dv (1.2)
∼σ est le tenseur des contraintes de Cauchy. Il synthétise l’information sur les efforts surfaciques
qui s’exercent physiquement en un point de la matière sur chaque facette élémentaire associée à
une direction de l’espace. ∼σ permet d’associer à une facette de normale n l’effort surfacique réel t
qui s’y applique.
Comme l’illustre la figure 1.2, on distingue les contraintes de traction/compression tn nor-
males à la surface élémentaire et les efforts tangentiels ou contraintes de cisaillement, tt. Dans le
repère orthonormé (x,y, z), ∼σ s’exprime sous la forme d’une matrice [ ∼σ ]. Les termes diagonaux
de [ ∼σ ] représentent des contraintes de traction/compression sur les facettes perpendiculaires aux
axes du repère. Les termes hors diagonale sont les composantes de cisaillement dans ce repère.
Le tenseur de Cauchy est généralement symétrique, ∼σ
T = ∼σ, à l’exception des cas où les
forces à distance imposent localement des couples dans le matériau (magnétisme). Pour le solide
à l’équilibre de la figure 1.2, le bilan des moments au point O donne effectivement σxy = σyx.
Dans le cadre des évolutions quasi-statiques, où les effets d’inertie sont négligeables, en l’absence
de forces à distance, la combinaison des équations (1.1) et (1.2) donne :∫
Ω
div ∼σ dv = 0 (1.3)
Cette relation devant être vérifiée en tout point du volume, l’équilibre local des forces est
respecté lorsque div ∼σ = 0. L’équilibre local des moments impose le caractère symétrique de ∼σ.
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FIGURE 1.2 – Illustration dans le plan xy des composantes du tenseur ∼σ sur un élément de volume.
1.1.1.2 Partie déviatorique du tenseur des contraintes
Il est possible de décomposer ∼σ en une partie hydrostatique ∼σhydro et une partie déviato-
rique ∼σ
∗ de la manière suivante :
∼σ = ∼σhydro + ∼σ
∗ avec ∼σhydro =
1
3
trace(∼σ)∼I où ∼I est le tenseur identité (1.4)
Seule la partie déviatorique ∼σ
∗ induit un changement de forme du matériau (cf. figure 1.3).
En première approximation, la déformation plastique des cristaux est pilotée par ∼σ
∗. Ainsi les
fonctions critère simples de plasticité (von Mises, Tresca) sont établies seulement sur la partie
déviatorique du tenseur [19]. Dans le cas des solides incompressibles, le matériau se déforme de
la même manière quel que soit l’état de contrainte hydrostatique 2.
FIGURE 1.3 – Décomposition d’un état de contrainte en sa partie hydrostatique et déviatorique.
La partie déviatorique est responsable du changement de forme du matériau incompressible.
1.1.1.3 État de contraintes planes
Sur une surface libre du matériau (interface air/matière), aucun effort surfacique n’est exercé
et donc t = 0. Comme en quasi-statique le vecteur t est continu à travers la surface [18], côté
matériau on a toujours t = ∼σ.n, donc la relation suivante est vérifiée :
∼σ.n = 0 sur une surface libre (1.5)
2. Les techniques d’évaluation des contraintes présentées dans ce manuscrit permettent d’obtenir ∼σ
∗ mais pas
forcément ∼σhydro. La partie hydrostatique du tenseur contrainte peut avoir une influence forte sur le comportement
mécanique du matériau incompressible, par exemple en cas d’endommagement ou lorsque le comportement est dissy-
métrique entre traction et compression. Cependant, ∼σ
∗ reste l’information prépondérante dont il faut disposer lorsqu’on
s’intéresse à la déformation d’un cristal.
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La relation (1.5) impose des conditions sur trois des six composantes indépendantes de ∼σ. On
parle alors d’état de contraintes planes car les composantes non nulles du tenseur sont contenues
dans le plan défini par la normale à la surface 3.
1.1.2 Cinématique du monocristal
Sous l’action des efforts surfaciques appliqués sur son contour, un volume de matière se dé-
place et se déforme au cours du temps. Son mouvement est étudié dans le cadre de la cinématique.
Cette discipline introduit en particulier le concept de mesure de déformation et donne une défini-
tion de la notion de rotation du volume de matière considéré.
Les cristaux se déforment suivant différents mécanismes qui conduisent à distinguer la défor-
mation plastique et la déformation élastique. Le comportement de cristaux est en outre fortement
anisotrope (dépendant de directions spécifiques dans la matière). L’évolution des directions cristal-
lographiques définit la notion de rotation du cristal. Cette rotation est dans le cas général distincte
de la rotation globale de l’élément de volume.
1.1.2.1 Gradient de la transformation
Considérons un volume de matière qui se déforme au cours du temps selon le schéma de la
figure 1.4. Au temps t = 0, le solide est dans une configuration de référence notée Ω0. Un point
matériel M occupe dans Ω0 une position X . À l’instant t, le solide est dans la configuration Ω
et le point M se trouve positionné en x. Dans une description lagrangienne du mouvement, on
définit la transformation Φ telle que :
x(t) = Φ(X, t) (1.6)
FIGURE 1.4 – Schéma de principe de la transformation d’un corps matériel entre une configuration
de référence Ω0 et la configuration courante Ω.
D’un point de vue expérimental, on observe généralement le déplacement u du point M entre
les configurations Ω0 et Ω, avec u tel que
x(t) = X + u(X, t) (1.7)
3. Supposer un état de contraintes planes est un moyen de reconstruire ∼σ en connaissant expérimentalement ∼σ
∗.
Cette hypothèse est uniquement vérifiée à l’interface air/matière. En particulier rien ne garantit a priori l’absence d’un
fort gradient de contrainte sous la surface. Comme les techniques expérimentales sondent la matière sur une profon-
deur limitée, il faut s’assurer que le gradient de contrainte dans le volume d’analyse est faible pour pouvoir appliquer
l’hypothèse de contraintes planes aux données expérimentales.
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Afin d’étudier l’évolution Φ autour du point M , on utilise ∼F le gradient de la transformation
défini par :
dx = ∼F .dX avec ∼F =
∂x
∂X
(1.8)
Le tenseur ∼F s’exprime en fonction du déplacement u et du tenseur identité ∼I de la manière
suivante :
∼F = ∼I +
∂u
∂X
= ∼I + Gradu (1.9)
On montre que le tenseur gradient de la transformation existe dans tout le corps matériel
continu. En outre, ∼F est inversible car
J = det ∼F > 0 (1.10)
1.1.2.2 Décomposition polaire et tenseurs de déformation
Une interprétation physique de l’action du gradient de la transformation sur un élément de
volume découle du théorème de décomposition polaire. Comme ∼F est inversible, il existe un
tenseur symétrique défini positif ∼U et un tenseur orthogonal ∼R tels que
∼F = ∼R.∼U avec ∼R
T = ∼R
−1 et ∼U
T = ∼U (1.11)
∼U est le tenseur droit de déformation pure et en considérant (1.10) on montre que :
det ∼R = +1 (1.12)
Le tenseur ∼R représente alors une rotation pure. Appliqué à un élément de volume, il lui fera
subir une rotation de corps rigide comme illustré par la figure 1.5. L’information sur la manière
dont s’est déformé le solide se retrouve donc concentré dans ∼U , le tenseur des déformations pures
droit. En particulier, les directions propres de ∼U coïncident avec les directions principales de la
déformation.
FIGURE 1.5 – Décomposition polaire du tenseur gradient de la transformation. Le solide se dé-
forme suivant les directions propres du tenseur des déformations pures, en pointillé sur la figure.
À partir de ∼U , on définit un ensemble de tenseurs qui permettent de quantifier l’intensité et la
direction de la déformation du volume de matière. Le tenseur de déformation le plus utilisé dans
l’étude des matériaux métalliques est celui de Green-Lagrange ∼E :
∼E =
1
2
(∼U
2 − ∼I) ou ∼E =
1
2
(∼F
T .∼F − ∼I) (1.13)
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∼E est symétrique et sans dimension physique, il est nul lorsque le solide est uniquement soumis
à un mouvement de corps rigide et lorsque ∼F = ∼I . On peut l’exprimer directement en fonction du
gradient des déplacements ∼H = Gradu :
∼E =
1
2
( ∼H + ∼H
T + ∼H
T . ∼H) (1.14)
Lorsque la déformation représentée par le tenseur fait peu évoluer la forme du volume de
matière (déformation infinitésimale) ou en présence de transformation infinitésimale (‖ ∼H‖  1),
il est possible de négliger le terme quadratique ∼H
T . ∼H devant ∼H . Dans ces deux cas, ∼E est
équivalent au tenseur des déformations linéarisées ∼ε donné par :
∼ε =
1
2
( ∼H + ∼H
T ) avec ∼E ' ∼ε si ‖∼E‖2  ‖∼E‖ (1.15)
1.1.2.3 Transformation élastique et transformation plastique
Différents phénomènes physiques permettent aux solides cristallins de se déformer. A l’aide
des processus élastiques, le cristal se transforme de manière réversible. Lorsque les efforts exté-
rieurs à l’origine d’une transformation élastique sont supprimés, le corps matériel retrouve alors
sa configuration d’origine. À l’inverse, les processus plastiques produisent des déformations per-
sistantes, qui subsistent après l’arrêt du chargement.
Dans la réalité, les processus élastiques et plastiques se déroulent simultanément. Néanmoins,
d’un point de vue théorique, il est plus aisé de représenter une transformation quelconque ∼Ft
comme la succession imaginaire d’une transformation plastique ∼Fp et d’une transformation élas-
tique ∼Fe. Dans cette représentation, ∼Ft est la transformation totale telle que :
∼Ft = ∼Fe.∼Fp (1.16)
Le schéma de cette décomposition est présenté en figure 1.6. La transformation plastique ∼Fp
conduit le cristal vers une configuration intermédiaire relâchée. Dans cette configuration, le vo-
lume de matière n’est soumis à aucun effort extérieur, ce qui garantit un état de déformation
élastique nul. Cette configuration relâchée est définie à une rotation près mais on sélectionne géné-
ralement la configuration relâchée isocline [20]. La configuration isocline conserve l’orientation
cristallographique de la configuration de référence. Ce choix permet, par exemple, d’exprimer
simplement ∼Fp en fonction du mouvement des dislocations, puisque dans la décomposition (1.16)
l’orientation des systèmes de glissement demeure invariante au cours de la transformation plas-
tique.
Généralement le mouvement des dislocations est le mécanisme prépondérant qui pilote la
plasticité des cristaux. Les dislocations perturbent localement l’ordre du cristal et sont porteuses
d’un champ de déformation élastique propre. On considère cependant qu’à l’échelle de l’élément
de volume, ∼Fp conserve le caractère parfait du réseau cristallin. Les champs des dislocations en
équilibre local à la frontière de l’élément ne sont pas comptabilisés comme un effort extérieur
[3]. Ce modèle impose que les dislocations traversent entièrement l’élément de volume et n’y
demeurent pas stockées. Physiquement, un stockage a pourtant lieu et induit souvent une évolution
de l’orientation cristalline.
Les caractéristiques liées aux dislocations ne sont donc pas considérées explicitement dans la
description cinématique. Elles peuvent néanmoins intervenir dans la loi de comportement (plas-
tique) du matériau. Les grandeurs physiques telle que la densité de dislocation locale seront alors
prises en compte comme des variables internes des modèles.
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FIGURE 1.6 – Décomposition de la transformation totale ∼Ft appliquée au cristal avec introduction
de la configuration isocline relâchée Ωiso [21]. Au sens de la mécanique des milieux continus, la
rotation du cristal ∼Rc est donnée par la décomposition polaire de ∼Fe.
La transformation élastique ∼Fe accommode les contraintes présentes dans l’état courant et
assure la continuité du milieu. Contrairement à ∼Fp qui ne perturbe pas le réseau cristallin local,
∼Fe modifie la forme de la maille cristalline (cf. figure 1.7). La transformation élastique ∼Fe rend
compte de la rotation de réseau cristallin ∼Rc qui n’est pas réversible et résulte en partie de phéno-
mènes plastiques.
FIGURE 1.7 – Influence de transformations purement plastiques ou élastiques sur un plan
d’atomes du réseau cristallin cubique [3]. La forme de la maille cristalline est modifiée par une
transformation élastique alors que le réseau reste localement inchangé par la transformation plas-
tique selon l’hypothèse considérée. La déformation élastique est nécessairement observée dans un
état de sollicitation non nul.
1.1.2.4 Mesures expérimentales des transformations élastiques et plastiques
Dans ce manuscrit deux types de techniques de mesure des déformations sont présentés : les
techniques de corrélation d’images numériques (CIN) et les techniques de diffraction.
Les techniques de CIN mesurent le déplacement de marqueurs en surface du matériau. Elles
permettent de suivre l’évolution de la forme, de la taille et de la position d’éléments de surface
du matériau. À ce titre, ces techniques sont sensibles à la transformation totale ∼Ft introduite pré-
cédemment. Sur le schéma de la figure 1.8, les techniques de CIN vont suivre la transformation
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des vecteurs X et Y en x et y de la configuration physique Ω. Les vecteurs X et Y délimitent
l’élément de volume dans la configuration de référence. Ces techniques ne permettent pas de dif-
férencier les contributions plastiques et élastiques de la déformation.
Les techniques de diffraction sont principalement sensibles à la forme et à l’orientation de la
maille cristalline. Elles seront liées à ∼Fe, c’est à dire à la transformation des vecteurs a0 et b0,
qui délimitent un groupe d’atomes voisins dans Ωiso, en a et b dans Ω. Au sens des techniques
de diffraction, la configuration isocline est équivalente à la configuration de référence, puisque
l’arrangement d’un groupe voisin d’atomes est la même dans Ω0 et Ωiso. En effet, le déplacement
de rangées atomiques particulières ne modifie pas l’organisation locale du réseau cristallin. Autre-
ment dit, les techniques de diffraction sont insensibles à ∼Fp. Leurs mesures sont néanmoins indi-
rectement affectées par la plasticité, par l’intermédiaire de la rotation induite du réseau cristallin.
Formellement cette rotation est cependant intégrée dans le facteur ∼Fe de la décomposition (1.16).
FIGURE 1.8 – Transformation totale d’un élément de cristal et sa décomposition en partie élastique
et plastique. Les vecteurs x et y sont attachés à l’élément de volume considéré. Les vecteurs a et b
forment un repère lié au réseau cristallin. L’arrangement d’un groupe d’atomes voisins est illustré
en noir.
1.1.3 La loi d’élasticité comme outil d’évaluation des contraintes
Dans les cristaux, il existe une relation simple entre l’état de contrainte présent dans la confi-
guration Ω et la déformation associée à ∼Fe : c’est la loi d’élasticité ou de Hooke généralisée. Cette
relation résulte de la façon dont les atomes interagissent entre eux en fonction de la géométrie de
la maille cristalline. La loi d’élasticité est donc un outil qui permet d’évaluer un état de contrainte
connaissant l’orientation et la déformation élastique du cristal, deux informations qu’il est possible
de mesurer grâce aux techniques de diffraction.
1.1.3.1 Tenseur des contraintes de Piola-Kirchhoff II
La loi d’élasticité est associée à la transformation ∼Fe (cf. figure 1.8). La configuration isocline
relâchée joue le rôle de configuration de référence pour ∼Fe. Dans la configuration relâchée, la
maille cristalline est au repos. On suppose qu’elle possède une symétrie cubique, c’est à dire que
les trois vecteurs qui définissent la maille cristalline sont orthogonaux et de même norme. Dans
la configuration actuelle Ω, le cristal est soumis à un état de contrainte représenté par le tenseur
des contraintes de Cauchy ∼σ. La transformation est élastique, donc l’expression de ∼σ dépend
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uniquement des configurations relâchée et actuelle. En particulier, le trajet de chargement entre les
deux configurations n’a pas d’influence sur la loi d’élasticité. Sa déformation est quantifiée par le
tenseur de déformation de Green-Lagrange ∼Ee.
∼Ee est défini par rapport à la configuration relâchée de référence. Cependant ∼σ rend compte
des efforts exercés sur les surfaces de la maille déformée dans Ω. Pour pouvoir comparer ces gran-
deurs, il faut dans un premier temps se placer dans une même configuration, par exemple la confi-
guration relâchée. À chaque effort surfacique réel de la configuration actuelle, on associe donc un
effort fictif sur l’élément de surface correspondant de la configuration relâchée. Il est alors possible
de construire de manière similaire au tenseur de Cauchy ∼σ, un tenseur ∼Σ qui permet de mesurer
les contraintes fictives dans la configuration relâchée. ∼Σ est le tenseur de Piola-Kirchhoff II.
Les tenseurs ∼Σ et ∼σ décrivent le même état de contrainte. La relation qui les unit est donnée
par la manière dont les éléments de surface sont transformés par ∼Fe :
∼Σ = J∼F
−1
e .∼σ.∼F
−T
e avec ∼F
−T
e = (∼F
−1
e )
T et J = det ∼Fe (1.17)
Le tenseur ∼Σ est symétrique, défini dans la configuration relâchée. C’est une grandeur que
l’on peut maintenant comparer à ∼Ee.
1.1.3.2 Notation de Voigt
Dans la suite, la notation de Voigt est utilisée pour l’écriture des grandeurs tensorielles dans
le cas des cristaux de symétrie cubique. Cette notation permet d’exprimer un tenseur symétrique
dans un repère orthonormé sous une forme condensée dans un vecteur, en ne considérant que ses
composantes indépendantes. Dans le repère orthonormé (x,y, z), le tenseur ∼Σ, dont la forme
matricielle est [ ∼Σ ], possède la représentation [Σ ] :
[ ∼Σ ] =
Σxx Σxy ΣxzΣyx Σyy Σyz
Σzx Σzy Σzz

Voigt
=⇒ [Σ ] =

Σxx
Σyy
Σzz
Σyz
Σzx
Σxy
 (1.18)
1.1.3.3 Loi d’élasticité cubique
On se place dans le repère de la maille cristalline (a0, b0, c0) de la configuration relâchée.
Selon l’hypothèse considérée, la maille au repos possède la symétrie cubique. Ce repère est donc
orthogonal et constitué de vecteurs de même norme. Le repère (a0, b0, c0) est associé par homo-
thétie à un repère R orthonormé (x,y, z). La loi d’élasticité, associée à la transformation ∼Fe,
s’écrit simplement dansR comme une relation linéaire entre ∼Σ et ∼Ee :
Σxx
Σyy
Σzz
Σyz
Σzx
Σxy
 =

C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 2× C44 0 0
0 0 0 0 2× C44 0
0 0 0 0 0 2× C44


Exx
Eyy
Ezz
Eyz
Ezx
Exy
 (1.19)
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Les termes C11, C12 et C44 sont les constantes d’élasticité du matériau. La relation (1.19) se
rencontre souvent sous la forme :
Σxx
Σyy
Σzz
Σyz
Σzx
Σxy
 =

C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44


Exx
Eyy
Ezz
2× Eyz
2× Ezx
2× Exy
 (1.20)
L’écriture (1.20) permet de faire apparaître la matrice des modules d’élasticité [C ] qui a pour
composantes les termes Cij . Le facteur 2 est alors intégré au vecteur des déformations de Green-
Lagrange. Les composantes 2 × Eij, i6=j correspondent au “cisaillement de l’ingénieur”. Ils sont
parfois notés Γij = 2× Eij, i6=j .
La matrice [C ] représente, en notation de Voigt, le tenseur des modules d’élasticité ≈C de la
relation tensorielle ∼Σ = ≈C : ∼Ee. Il est possible d’inverser cette dernière relation en introduisant
le tenseur des souplesses ≈S tel que ≈S = ≈C
−1. L’expression ∼Ee = ≈S : ∼Σ s’exprime alors sous la
forme matricielle : 
Exx
Eyy
Ezz
2× Eyz
2× Ezx
2× Exy
 =

S11 S12 S12 0 0 0
S12 S11 S12 0 0 0
S12 S12 S11 0 0 0
0 0 0 S44 0 0
0 0 0 0 S44 0
0 0 0 0 0 S44


Σxx
Σyy
Σzz
Σyz
Σzx
Σxy
 (1.21)
Les composantes Sij de [S ] sont fréquemment substituées par le module de Young EYoung, le
coefficient de Poisson ν et le module de cisaillement G selon les relations :
S11 =
1
EYoung
, S12 = − ν
EYoung
et S44 =
1
G
(1.22)
Les trois coefficients EYoung, ν et G sont définis à partir des constantes d’élasticité de la
manière suivante :
EYoung = C11
(
1− 3ν2 − 2ν3
1− ν2
)
avec ν =
1
1 + C11C12
et G = C44 (1.23)
À partir des coefficients Cij , il est possible de définir un coefficient d’anisotropie a :
a =
2C44
C11 − C12 (1.24)
Ce coefficient caractérise l’anisotropie du comportement mécanique. Lorsque a = 1, le com-
portement est isotrope et la réponse mécanique est identique quelle que soit la direction de sollici-
tation. Le comportement élastique des aciers austénitiques étudiés dans ce manuscrit est fortement
anisotrope, à l’échelle de la maille cristalline, car a > 3.
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1.1.4 Choix de la transformation et définition de l’orientation du cristal
Expérimentalement, on dispose rarement de l’évolution du cristal depuis un état de référence
non contraint. Généralement seules les directions cristallographiques dans la configuration cou-
rante sont connues. Il revient à l’observateur d’associer un repère au cristal déformé, puis de
choisir un repère de référence. Il fixe ainsi la transformation ∼Fe qui permet de calculer l’état de
contrainte par l’intermédiaire de la loi d’élasticité.
Dans cette section, on montre qu’en raison de la symétrie cristalline, le choix du repère associé
au cristal déformé peut conduire à mesurer deux déformations élastiques différentes à partir d’une
même observation expérimentale. Une fois le repère fixé sur la configuration courante, la défor-
mation élastique ∼Ee est déterminée. En effet le choix de la configuration de référence, définie à
une rotation près, n’influence pas la mesure du tenseur.
Dans un second temps, il est souligné que plusieurs définitions existent pour la notion d’orien-
tation du cristal déformé. La convention adoptée implique un choix sur la décomposition de la
transformation ∼Fe.
1.1.4.1 Choisir la transformation ∼Fe
∼Fe est définie de façon non ambiguë uniquement dans le cas où le chemin parcouru pour
transformer (a0, b0, c0) en (a, b, c) est connu. Généralement, on dispose seulement de deux états
supposés liés par une transformation élastique : (i) un cristal déformé qu’il faut caractériser par
rapport à un cristal imaginaire au repos ou (ii) un cristal déformé qu’il faut caractériser par rapport
à un autre cristal déformé. L’expérience nous renseigne seulement sur les directions cristallogra-
phiques. Il est nécessaire d’attribuer des vecteurs directeurs (a, b, c) pour former la base de la
maille déformée.
La figure 1.9 montre que le choix des vecteurs a et b peut conduire à la définition de deux
tenseurs ∼Ee distincts. En tout, il existe vingt-quatre façons de choisir un repère associé à la maille
cristalline [22]. Ces repères sont liés par les symétries du cristal, comme illustré dans la figure 1.10.
FIGURE 1.9 – Deux repères associés à une même maille déformée qui définissent deux transfor-
mations élastiques différentes. La mesure de la déformation dépend du choix des vecteurs a et b.
Dans le cas 1, ∼Ee = E y ⊗ y et θ = −35◦ alors que dans le cas 2, ∼Ee = E x⊗ x et θ = 65◦.
Intuitivement, les vecteurs (a, b, c) sont souvent sélectionnés de manière à ce que la transfor-
mation ∼Fe soit la plus “directe” possible mais ce n’est pas toujours le cas. A priori, le matériau
emprunte le chemin physique le plus court pour se déformer. Cette hypothèse se traduit de dif-
férentes façons. Le repère est parfois construit en choisissant a colinéaire à un vecteur proche
de a0 au sens du produit scalaire, puis b proche de b0 et enfin c. Il est également possible de
prendre le repère de manière à ce que l’angle de rotation associée à ∼Fe (par exemple au sens de la
décomposition polaire) soit minimal.
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FIGURE 1.10 – Quelques repères associés aux directions cristallographiques du cristal. Le re-
père associé à la rotation d’angle minimal, ici R1, est généralement sélectionné pour fixer ∼Fe par
rapport à la configuration de référenceR0.
Comme les transformations étudiées dans ce manuscrit sont infinitésimales, la transformation
directe est naturellement choisie. Aucune ambiguïté n’est rencontrée dans notre cas.
Une fois la transformation ∼Fe fixée, le tenseur de déformation de Green-Lagrange ∼Ee associé
est déterminé d’après la relation 1.13. En particulier, l’état de déformation mesuré ne dépend
pas de la configuration de référence utilisée, puisque toutes les configurations pour lesquelles le
cristal est au repos sont définies à une rotation près. Pour une transformation ∼Fe, nous cherchons
maintenant à définir la notion d’orientation du cristal.
1.1.4.2 Définition de l’orientation, matrice d’orientation et vecteur de Rodrigues
La notion d’orientation est intimement liée à la notion de rotation. La rotation est une transfor-
mation ∼Fr particulière qui ne déforme pas l’élément de volume (réel ou fictif) sur lequel elle agit.
Elle transforme donc un repère orthonormé direct R0 en un second repère orthonormé direct R
(cf. figure 1.11). Les transformations ∼Fr qui sont des rotations forment un ensemble mathématique
complexe appelé “groupe spécial orthogonal” [23].
FIGURE 1.11 – Exemple de transformation qui est aussi une rotation. Au sens de la relation (1.11),
la transformation se décompose simplement en ∼Fr = ∼R donc ∼U = ∼I et ∼F
−1
r = ∼F
T
r .
L’orientation du repère orthonormé R associé à (a, b, c) par rapport au repère R0 associé à
(a0, b0, c0) est définie comme la rotation ∼Fr qui transforme (a0, b0, c0) en (a, b, c). Cette défini-
tion conduit aux trois relations :
a = ∼Fr.a0, b = ∼Fr.b0, c = ∼Fr.c0 (1.25)
De manière équivalente, les relations vectorielles (1.25) s’écrivent sous une forme condensée
qui fait apparaître la matrice de rotation [ g ], introduite d’après les références [22, 24]. Cette écri-
ture ne traduit pas un produit scalaire mais exprime de façon synthétique des relations vectorielles.
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Dans une base orthonormée (x,y, z) :ab
c
 =
gxx gxy gxzgyx gyy gyz
gzx gzy gzz
a0b0
c0
 avec [ g ] = [ ∼Fr ]T (1.26)
Il suffit de trois variables indépendantes pour décrire une rotation. Les angles d’Euler sont un
exemple de triplet de paramètres. Ils définissent une succession de rotations élémentaires autour
des axes du repère R0 que l’on transporte progressivement vers R. Dans ce manuscrit on choisit
de représenter les rotations par le vecteur de Rodrigues R. La direction portée par ce vecteur est
l’axe de la rotation. Sa norme est liée à l’angle de la rotation θ :
θ = arccos
(
Fxx + Fyy + Fzz − 1
2
)
et |R| = tan
(
θ
2
)
pour θ 6= 180◦ (1.27)
où les termes Fij sont les composantes du tenseur ∼Fr.
Le vecteur de Rodrigues est défini de la manière suivante dans les cas non singuliers (θ 6= 0◦
et θ 6= 180◦) :
Rx =
Fzy − Fyz
2(1 + cos θ)
, Ry =
Fxz − Fzx
2(1 + cos θ)
, Rz =
Fyx − Fxy
2(1 + cos θ)
(1.28)
Le vecteur R est nul pour θ = 0◦. Le cas θ = 180◦ est extrêmement rare expérimentalement
mais important d’un point de vue numérique. Il est traité dans la référence [24] qui sert de base
pour les manipulations d’orientations rapportées dans ce manuscrit.
Un intérêt du vecteur de Rodrigues est son interprétation dans l’hypothèse des petites transfor-
mations (||∼Fr||  1). Sous cette hypothèse ∼Fr = ∼I + ∼ω, avec ∼ω le tenseur des petites rotations :
[ ∼Fr ] =
 1 ωxy ωxzωyx 1 ωyz
ωzx ωzy 1
 et [ ∼ω ] =
 0 ωxy ωxzωyx 0 ωyz
ωzx ωzy 0
 (1.29)
En se rapportant aux équations (1.27) et (1.28), on trouve θ = 0 (la rotation est infinitésimale)
et en se rappelant que ∼ω est antisymétrique :
Rx = −ωyz
2
, Ry =
ωxz
2
, Rz = −ωxy
2
(1.30)
Dans l’hypothèse des petites transformations, les composantes du vecteur de Rodrigues s’in-
terprètent de la même manière que les composantes du tenseur des petites rotations. Chaque com-
posante représente une rotation indépendante autour d’un axe du repère R0. On rappelle que ωxy
est l’angle d’une rotation dont l’axe est donné par le vecteur −z0 du repère. La composante Rz
est donc le demi angle d’une rotation dont l’axe est donné par z0.
Afin de souligner le sens physique des composantes de ∼ω, la matrice [ ∼ω ] est fréquemment
exprimée en utilisant les composantes ωx, ωy et ωz du vecteur rotation ω 4 associé à ∼ω. En effet,
les composantes ωi s’interprètent directement comme les angles de rotation autour des vecteurs du
repère (i.e. la composante ωz représente l’angle d’une rotation dont l’axe est donné par le vecteur
z0 du repère). La matrice [ ∼ω ] s’exprime alors de la manière suivante :
[ ∼ω ] =
 0 −ωz ωyωz 0 −ωx
−ωy ωx 0
 avec

ωx = −ωyz = 2×Rx
ωy = ωxz = 2×Ry
ωz = −ωxy = 2×Rz
(1.31)
4. Le vecteur ω est unique car ∼ω est antisymétrique. Il est défini tel que ∀v , ∼ω.v = ω ∧ v.
20
Évaluation des contraintes dans un matériau cristallin
1.1.4.3 Cas du cristal idéal non déformé
Si le cristal dans la configuration courante est au repos, les vecteurs du repère choisi pour
définir ∼Fe forment naturellement un repère orthonormé que l’on peut associer par homothétie à
R. On sait donc immédiatement définir l’orientation de R par rapport au repère orthonormé de
référenceR0 car ∼Fe possède les caractéristiques de ∼Fr.
LorsqueR0 est le repère de travail, par exemple attaché à l’échantillon, etR le repère associé
à la maille cristalline, on parle de l’orientation de R. Lorsque R0 et R sont deux repères attachés
au cristal, le terme désorientation est employé. Il s’entend généralement comme la rotation d’angle
minimal d’un cristal par rapport à l’autre en tenant compte des symétries du cube.
1.1.4.4 Cas du cristal déformé
Lorsqu’elle est soumise à une sollicitation mécanique, la maille cristalline perd sa symétrie
cubique. Ses vecteurs de base ne forment plus un repère orthogonal. Définir l’orientation du cris-
tal, c’est donc choisir un repère orthonormé imaginaire attaché à la maille. Ce choix détermine la
manière de décomposer ∼Fe en la rotation qui donne l’orientation du cristal et une transformation
complémentaire qui contient l’information sur la déformation du cristal. Mécaniciens et cristallo-
graphes possèdent une vision différente de l’orientation du cristal déformé [25] (cf figure 1.12).
FIGURE 1.12 – Repère orthonormé associé à la maille cristalline déformée suivant la décompo-
sition du mécanicien (RU) et du cristallographe (QT). L’orientation de la maille diffère suivant la
décomposition mais la mesure de la déformation ∼Ee, réalisée à partir de ∼Fe, est identique.
En mécanique, l’orientation du cristal est donnée par le tenseur orthogonal ∼R de la décom-
position polaire ∼Fe = ∼R.∼U introduite dans la section 1.1.2.2. C’est la rotation qui transforme le
repère (a0, b0, c0) en un repère orthogonal (a
′, b′, c′) dans lequel s’est préalablement déformé le
matériau de manière purement symétrique. Les vecteurs de ce nouveau repère, associé au repère
orthonorméR′RU , ne sont pas attachés à des directions cristallographiques remarquables.
En cristallographie, l’orientation du cristal est mesurée à l’aide d’un repère orthonorméR′QTsup
dont au moins un vecteur est colinéaire à une direction cristallographique remarquable. La conven-
tion est de construire un repère (a′, b′, c′) à partir du repère (a, b, c) en utilisant la procédure
d’orthonormalisation suivante [26] :
— a′ est colinéaire au premier vecteur de la base cristallographique, a′ ‖ a avec a′.a > 0.
— b′ est dans le plan défini par les deux premiers vecteurs de la base cristallographique,
b′.(a ∧ b) = 0 et on choisit b′.b > 0.
— Le dernier vecteur complète le repère, c′ = a′∧b′ = a∧b. On note que le produit scalaire
c′.c = (a ∧ b).c > 0 puisque la maille possède un volume non nul.
— La norme des vecteurs du nouveau repère est fixée à une valeur unique. On choisit souvent
3
√
a.(b ∧ c) pour garantir que le nouveau repère définisse une maille imaginaire de même
volume que la maille physique.
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FIGURE 1.13 – Définition du repère (a′, b′, c′) formé durant la procédure d’orthonormalisation
du repère du cristal (a, b, c).
Cette procédure est liée à la transformation ∼T qui change (a
′, b′, c′) en (a, b, c). Son expres-
sion [ ∼T ] dans le repère orthonorméR′ associé à (a′, b′, c′) est :
[ ∼T ]R′ =
a.a′ b.a′ c.a′0 b.b′ c.b′
0 0 c.c′
 avec

a = ∼T .a
′
b = ∼T .b
′
c = ∼T .c
′
(1.32)
Par construction [ ∼T ] est triangulaire supérieure et les termes de sa diagonale sont positifs. On
note à présent ∼T = ∼Tsup. La procédure d’orthonormalisation est parfois présentée dans le forma-
lisme matriciel qui a conduit à la définition de la matrice [ g ] (cf. équation (1.26)). La matrice
obtenue est alors la transposée de [ ∼T ] [26]. Par le même raisonnement on peut aussi construire
un repère R′′ différent dans lequel la transformation associée sera une matrice triangulaire infé-
rieure. Il faut pour cela choisir c comme vecteur de départ et prendre b′′ dans le plan (b, c). Cette
convention inhabituelle est utilisée par le logiciel EBSD employé pour acquérir les données.
La façon dont le cristallographe conçoit la notion d’orientation est liée à une décomposition
de la transformation élastique ∼Fe différente de celle du mécanicien. Elle fait appel à un théo-
rème de calcul matriciel dit de décomposition “QR” ou “QL” : Toute matrice carrée [A ] peut être
décomposée en une matrice triangulaire supérieure [T ] (resp. inférieure) et une matrice orthogo-
nale [Q ]. Si [A ] est inversible et que les termes diagonaux de [T ] sont strictement positifs alors
la décomposition est unique.
Dans le repèreR0, la transformation élastique peut donc se décomposer en :
∼Fe = ∼
Q.∼Tsup avec ∼Q
−1 =
∼
QT et [ ∼Tsup ]R0 =
 . . .0 . .
0 0 .
 (1.33)
Nous avons introduit une façon de construire ∼Tsup qui traduit l’évolution vers une forme quel-
conque de la maille cristalline. Cette transformation, suivie de la rotation adaptée, est capable de
transformer R0 en n’importe quel R physiquement compatible. Comme [ ∼Tsup ] possède les pro-
priétés attendues du théorème, c’est en fait la seule transformation qui permette de décomposer
∼Fe suivant (1.33).
Finalement, la rotation
∼
Q définit l’orientation de la maille déformée pour le cristallographe,
en accord avec la convention exprimée dans le paragraphe précédent. Au sens du mécanicien, il
reste une partie de rotation dans ∼Tsup car la déformation portée par ce tenseur n’est pas purement
symétrique.
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La loi d’élasticité permet d’évaluer l’état de contrainte à partir d’une mesure de la déformation
élastique du cristal. Cette loi a été rappelée dans un formalisme de grandes transformations afin
d’introduire différentes façons de calculer la déformation élastique et l’orientation du cristal. Ces
différences seront présentes entre les variantes des techniques HR-EBSD et microdiffraction Laue.
Elles n’impactent cependant pas les résultats rapportés dans ce manuscrit car les transformations
mécaniques observées restent infinitésimales.
1.2 Mesures de déformation élastique par les méthodes de diffraction
Pour évaluer l’état de contrainte local, il faut être capable de mesurer la déformation élastique
du cristal. Par nature, la déformation élastique modifie la forme et la taille de la maille cristalline.
Les distances et les angles entre les plans denses d’atomes évoluent. Pour étudier précisément la
géométrie du réseau cristallin, un phénomène très utile est la diffraction des rayonnements par la
structure périodique du cristal. Il est à l’origine de nombreuses techniques de mesure des défor-
mations élastiques, en particulier la microdiffraction Laue et l’EBSD à haute résolution angulaire.
1.2.1 Principe de la diffraction, clichés de points ou de bandes
Le phénomène de diffraction des rayonnements par le cristal est universel. Cependant, en
fonction du rayonnement et de la géométrie utilisés, les figures de diffraction obtenues peuvent
apparaître de nature très différente (cf. figure 1.14). L’objectif de cette section est de comprendre
l’origine physique et la signification des éléments qui constituent ces figures.
FIGURE 1.14 – a. Principe de l’observation de figures de diffraction en réflexion. Figures obtenues
sur un acier austénitique avec : b. un faisceau de rayons X polychromatiques (diagramme de Laue,
image en contraste inversé) et c. un faisceau d’électrons (cliché de Kikuchi).
1.2.1.1 Interprétation du diagramme de Laue dans la théorie cinématique
Les interactions entre un faisceau de rayons X monochromatique et le cristal conduisent aux
phénomènes de diffusion et de fluorescence [27].
La diffusion s’explique comme une interaction élastique (de type Thomson) ou faiblement
inélastique (effet Compton) des photons avec le cortège électronique des atomes. Une petite par-
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tie de l’énergie contenue dans le faisceau incident est alors diffusée dans tout l’espace. Lorsque
le processus est élastique, les ondes diffusées par le réseau d’atomes conservent la même lon-
gueur d’onde. Elles constituent des sources cohérentes qui vont pouvoir générer des interférences
constructives avec le faisceau incident, dans certaines directions de l’espace. L’intensité observée
dans ces directions est très élevée par rapport à celle émise dans une direction quelconque : on
assiste au phénomène de diffraction.
L’intensité du faisceau diffracté est toujours très faible devant l’intensité du faisceau incident.
Ainsi un faisceau produit par la diffraction d’un faisceau déjà diffracté aura une intensité négli-
geable. Les pics d’intensité visibles dans la figure de diffraction sont donc issus exclusivement de
la diffraction du faisceau incident. Les ondes diffusées de manière inélastique, dont la longueur
d’onde est modifiée, ne forment pas d’interférence et participent au fond diffus d’intensité.
La fluorescence est due à l’absorption des photons par les atomes. Cette absorption se carac-
térise par l’émission d’un électron du cortège électronique. L’atome se trouve alors dans un état
excité. Lors de sa désexcitation un photon de longueur d’onde caractéristique est émis dans une
direction aléatoire. Une partie importante du rayonnement incident peut être réémise par fluores-
cence. Cependant, comme les sources de fluorescence ne sont pas directionnelles, leur intensité
reste généralement faible devant l’intensité des faisceaux diffractés sur le détecteur. Les pics ob-
servés dans la figure de diffraction sont donc uniquement le résultat du phénomène de diffraction.
La théorie cinématique de la diffraction permet de prédire la position des pics de diffraction.
D’après la loi de Bragg, un rayonnement monochromatique de longueur d’onde λ va diffracter sur
les plans cristallins (hkl) en respectant :
nλ = 2 dhkl sin θ (1.34)
Dans la relation (1.34), n est l’ordre de diffraction et dhkl la distance inter-réticulaire des plans
(hkl). θ est le demi-angle entre le faisceau incident et le faisceau diffracté. Soit ki le vecteur
d’onde du faisceau incident et kf le vecteur diffracté par la famille de plans (hkl). Comme la
diffraction résulte de processus élastiques la norme des vecteurs est identique, |kf | = |ki| = λ−1.
On définit le vecteur diffraction q
hkl
tel que :
q
hkl
= kf − ki (1.35)
Lorsque la loi de Bragg est respectée, la relation géométrique présentée dans la figure 1.15 est
satisfaite entre le faisceau incident de vecteur directeur ui = λki, le faisceau diffracté de vecteur
directeur uf = λkf et la normale n au plan cristallin.
FIGURE 1.15 – Diffraction d’un faisceau incident de vecteur d’onde ki, de vecteur unitaire ui, en
condition de Bragg sur une famille de plans cristallins de normale n.
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La loi de Bragg peut également être interprétée en faisant appel au réseau réciproque du cris-
tal, selon la construction d’Ewald. Un cristal dont la maille élémentaire est décrite par le repère
(a, b, c) possède un réseau réciproque dont le repère est (a?, b?, c?). Par définition a? est tel que
a.a? = 1 et b.a? = c.a? = 0.
Pour coupler les espaces direct et réciproque, on prend pour origine du réseau réciproque l’ex-
trémité de ki que l’on place également au point d’impact du faisceau sur la surface de l’échantillon
(cf. figure 1.16). Le vecteur d’onde incident est fixé, par ailleurs |kf | = |ki|, donc l’extrémité du
vecteur de diffraction est située sur une sphère centrée sur l’origine de ki et de rayon λ
−1.
FIGURE 1.16 – Construction d’Ewald pour un rayonnement incident monochromatique [28]. Seul
le pic d’intensité p associé au vecteur de diffraction q
hkl
est observé sur le détecteur.
Si kf est bien associé à la direction d’un pic d’intensité, la loi de Bragg est respectée pour
une famille de plans cristallins (hkl). Dans ce cas, l’extrémité de q
hkl
est aussi confondue avec
le nœud du réseau réciproque associé à cette famille de plans. Autrement dit : seuls les plans dont
le nœud associé dans le réseau réciproque est un point de la sphère d’Ewald sont en condition
de diffraction selon la loi de Bragg. La position de chaque pic d’intensité est directement liée à
l’orientation du plan cristallin qui a donné lieu à la diffraction.
Pour un faisceau monochromatique, il est rare de rassembler les conditions pour lesquelles
le pic de diffraction est visible sur le détecteur. La sphère d’Ewald intercepte peu de nœuds du
réseau réciproque et le rayonnement diffracté n’est pas forcement orienté correctement. Il est né-
cessaire d’ajuster le positionnement du détecteur et de l’échantillon pour étudier plusieurs plans,
généralement à l’aide d’un goniomètre.
En microdiffraction Laue le faisceau est polychromatique. Il est constitué de rayonnements
dont la longueur d’onde varie continûment entre λmin et λmax. Dans cette configuration, un nombre
important de nœuds du réseau réciproque se trouvent en condition de diffraction dans le volume
compris entre les deux sphères limites (cf. figure 1.17). Plusieurs plans cristallins vont produire un
faisceau diffracté et on obtient sur le détecteur un cliché de points.
Lorsqu’il existe dans le spectre une longueur d’onde telle que la diffraction puisse avoir lieu,
comme la direction du faisceau incident est fixée, la direction du faisceau diffracté se calcule
comme une réflexion “optique” du faisceau incident sur le plan cristallin qui joue alors un rôle de
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FIGURE 1.17 – Construction d’Ewald pour le rayonnement polychromatique utilisé en diffraction
Laue [28]. Les nœuds du réseau réciproque contenus entre les sphères limites sont en condition de
diffraction. La figure observée sur le détecteur est constituée d’un grand nombre de pics d’inten-
sité.
miroir [29]. En particulier :
uf = ui + 2 sin θn (1.36)
La position de chaque pic d’intensité est reliée seulement à l’orientation d’un plan diffractant
par l’angle θ. La position relative des pics sur le détecteur permet donc de connaître le positionne-
ment des plans cristallins les uns par rapport aux autres. Sur une figure de diffraction, sans mani-
pulation de l’échantillon ou du détecteur, il est possible d’étudier la forme de la maille cristalline
et donc de mesurer sa déformation élastique.
1.2.1.2 Le cliché de bandes comme résultat de la diffraction d’une source secondaire
Un faisceau d’électrons monochromatique, constitué de particules massiques et chargées, va
interagir plus fortement avec la matière que le rayonnement X. Les électrons incidents qui forme-
ront la figure de diffraction, interagissent principalement avec le noyau des atomes [30]. La section
efficace associée à cette interaction est grande et une partie importante de l’intensité du faisceau
incident va être diffusée. Contrairement aux rayons X, les électrons vont interagir avec de nom-
breux atomes dans la matière. Ces processus de diffusion multiple, élastiques et quasi-élastiques
(avec une faible perte d’énergie), distribuent en énergie et en direction le rayonnement diffusé. En
particulier, les faisceaux diffractés à partir du faisceau incident sont eux aussi diffusés et diffractés
de nombreuses fois. La dépendance entre faisceau incident et figure de diffraction n’est donc pas
présente au sens des rayons X.
Suite aux processus de diffusion multiple, de nombreux électrons sont rétro-diffusés vers la
surface de l’échantillon. Il est pratique de considérer que ces particules proviennent d’une source
secondaire située dans le matériau [31]. Cette source est divergente et polychromatique. Pour tous
les plans cristallins dont le facteur de structure est non nul, on va donc trouver un ensemble de
faisceaux d’électrons en condition de diffraction.
26
Évaluation des contraintes dans un matériau cristallin
Contrairement aux rayons X qui peuvent satisfaire à la loi de Bragg avec des angles θ impor-
tants, la longueur d’onde plus faible des électrons impose θ < 2◦. Les électrons en condition de
diffraction restent donc à proximité de la trace du plan cristallin sur lequel ils diffractent. Comme
la source est divergente, ils se répartissent sur deux cônes de Kossel de manière symétrique par
rapport à ce plan. Les cônes de Kossel interceptent un détecteur plan selon deux hyperboles ex-
trêmement ouvertes qui apparaissent comme des lignes (cf. figure 1.18). Ces lignes de Kikuchi
délimitent les bandes de Kikuchi.
FIGURE 1.18 – Diffraction des électrons rétro-diffusés sur les plans cristallins sur leur chemin
retour vers la surface du matériau depuis la source interne. L’angle de diffraction est petit, les
cônes de Kossel interceptent le détecteur en délimitant une bande de Kikuchi.
Un parallèle intéressant peut être fait avec la diffraction Laue où les interactions de fluores-
cence forment également une source interne. Dans le cas du cuivre, la source de fluorescence est
suffisamment brillante pour que des éléments linéiques puissent être observées dans le fond d’in-
tensité qui entoure les pics de diffraction. Leur formation est issue du même processus que celui
présenté dans le cas des électrons. La longueur d’onde importante des rayons X permet d’obtenir
de grands angles de diffraction ce qui accentue le caractère hyperbolique des lignes observées.
La répartition de l’intensité dans la bande de Kikuchi s’explique par des effets dynamiques
liés au caractère ondulatoire des électrons [32]. Le phénomène de canalisation des électrons par le
réseau cristallin permet d’expliquer que le centre des bandes soit plus clair que les lignes ou que
l’extérieur de la bande. La physique de la canalisation est complexe mais bien comprise [33, 34].
De nombreux effets supplémentaires peuvent impacter la répartition de l’intensité diffractée et la
simulation de clichés est un domaine de recherche toujours actif [35].
FIGURE 1.19 – a. Bande de Kikuchi obtenue sur un acier austénitique, délimitée par deux lignes
de Kikuchi dont on note le caractère hyperbolique. b. Détail d’un diagramme de Laue obtenu
sur du cuivre. Des lignes de Kossel issues de la diffraction du rayonnement de fluorescence sont
visibles.
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1.2.2 Influences de la déformation du cristal sur les figures de diffraction
Les éléments des figures de diffraction sont différemment reliés à l’orientation des plans cris-
tallins. En diffraction Laue, les pics d’intensité sont dépendants de la position des nœuds du ré-
seau réciproque. Les bandes du cliché de Kikuchi matérialisent sur l’écran une information liée
à la trace des plans diffractants. Ces éléments dépendants de la forme et de la taille de la maille
cristalline vont être influencés par une transformation du cristal.
1.2.2.1 Influence de la déformation plastique
Théoriquement, d’après le raisonnement développé dans la section 1.1.2.3, la transformation
plastique ne modifie pas l’organisation locale du cristal. Elle devrait donc laisser la figure de
diffraction inchangée. En réalité, la déformation plastique s’accompagne souvent d’un écrouissage
et donc d’une augmentation de la densité de dislocations présente dans le cristal.
Le principal effet sur les clichés de Kikuchi est la diminution de la netteté des bandes. En effet,
les dislocations stockées dans le volume d’analyse perturbent localement les conditions de diffrac-
tion. La figure devient plus floue. Cette constatation a donné lieu à plusieurs critères d’évaluation
de la déformation plastique [11], malheureusement difficilement reproductibles.
En microdiffraction, le stockage des dislocations se remarque surtout car il entraîne des gra-
dients de rotation à l’intérieur du volume d’analyse. L’intensité diffractée ne forme plus une tache
circulaire sur le détecteur. Comme la forme de la tache est quelconque et parfois tortueuse, estimer
la position du pic de diffraction peut être difficile.
Lors de la mesure de la partie élastique de la déformation, les effets de la partie plastique
sur les figures de diffraction sont plutôt gênants. Ils imposent de trouver des méthodes de traite-
ment robustes (e.g. le filtrage des clichés avant corrélation pour la technique HR-EBSD) ou des
stratégies comme la reconstruction des taches de Laue en profondeur [36]. Dans ce manuscrit
l’ordre de grandeur de la déformation totale imposée au cristal est de 1% et les effets mentionnés
précédemment sont négligeables.
1.2.2.2 Influence d’une déformation élastique hydrostatique
Une déformation hydrostatique a pour effet d’augmenter ou de diminuer la taille de la maille
cristalline sans changer sa forme. L’orientation des plans cristallins demeure inchangée mais leur
distance inter-réticulaire dhkl est modifiée.
En diffraction Laue, la direction du faisceau incident ui est fixée, donc l’angle de diffraction
θ avec un plan cristallin donné l’est également. Selon la loi de Bragg (1.34), si pour ce plan
la distance dhkl est modifiée alors la longueur d’onde du faisceau diffractant sera modifiée en
conséquence. Le niveau énergétique prélevé dans le faisceau incident sera différent mais, en vertu
de la relation (1.36), la position du pic d’intensité sur le détecteur restera la même.
En EBSD, la déformation hydrostatique va jouer à la fois sur la longueur d’onde des électrons
diffractants et l’angle de Bragg θ. Sur le détecteur, l’énergie des électrons n’étant pas évaluée, on
observe principalement une variation de la largueur des bandes de Kikuchi.
Nous verrons que la microdiffraction Laue et l’HR-EBSD sont insensibles à la déformation
hydrostatique. En effet, les détecteurs conventionnels ne sont pas résolus en énergie et seule l’in-
tensité de la figure de diffraction est mesurée. Dans le cas du cliché de Kikuchi, l’évaluation de la
largueur de bande n’est pas suffisamment résolue pour espérer estimer une variation de dhkl due à
une déformation élastique [11].
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1.2.2.3 Influence d’une déformation élastique déviatorique
La déformation élastique déviatorique va principalement modifier la forme de la maille cris-
talline, c’est-à-dire l’orientation relative des plans cristallins. Ce type de déformation joue sur les
relations angulaires au sein du cristal.
Un faible écart angulaire entre deux faisceaux diffractés va engendrer par projection sur le
détecteur (situé loin de la source) une distance mesurable entre les éléments du cliché. Comme les
nœuds du réseau réciproque se déplacent sous l’effet de la déformation déviatorique, la position
des pics de diffraction dans le diagramme de Laue est modifiée. De même, les angles entre les
bandes de Kikuchi évoluent ce qui change la position et la forme des éléments du cliché.
La mesure de la position ou du déplacement des éléments des clichés de diffraction permet
de déterminer la déformation élastique déviatorique du cristal. Ces mesures sont à la base des
techniques de microdiffraction Laue et d’EBSD à haute résolution angulaire.
1.2.2.4 Mesure absolue ou relative de la déformation élastique déviatorique
Si la géométrie de diffraction est parfaitement connue, la position des éléments du cliché per-
met de réaliser une mesure absolue de l’état de déformation. Il suffit de disposer d’un seul cliché
de diffraction à partir duquel on déduit la forme de la maille cristalline. Pour cela, il faut a priori
être capable d’isoler puis d’associer les éléments du cliché à des directions cristallographiques de
la maille.
Dans la mesure absolue, le cristal physique est considéré comme le résultat d’une transforma-
tion élastique depuis un état imaginaire au repos. Une solution alternative pour réaliser la mesure
revient à simuler un cliché de diffraction pour le cristal imaginaire et à le comparer au cliché réel.
La position des éléments est alors considérée comme un écart à la position théorique. Cet écart
s’apparente à un déplacement depuis la valeur vraie ou initiale provoqué par la transformation
élastique.
La mesure relative de déformation se base sur la comparaison de deux clichés expérimentaux.
On considère que l’un des clichés est issu d’un point du cristal dont l’état de déformation est pris
comme référence. Le deuxième cliché provient du point de mesure. La mesure relative permet
d’estimer la transformation qui conduit l’état mécanique de référence vers l’état mécanique du
point de mesure.
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Suivant le type de rayonnement incident et les conditions géométriques utilisées, les figures de
diffraction sont constituées d’éléments différents qui sont liés à la disposition des plans cristallins.
La loi de Bragg permet de comprendre l’influence de la déformation du cristal sur ces figures.
Cette relation simple permet d’envisager des stratégies pour réaliser une mesure de la déformation
élastique à partir des diagrammes de Laue et des figures de Kikuchi.
Dans les sections suivantes, nous allons introduire en détail la microdiffraction Laue et l’EBSD
à haute résolution angulaire. Ces deux techniques expérimentales utilisent les principes présentés
dans cette section pour déterminer la partie déviatorique du tenseur des déformations élastiques
ainsi que l’orientation du cristal. Elles permettent d’évaluer avec une résolution spatiale et une
résolution en déformation suffisantes, les contraintes intragranulaires présentes dans les aciers
austénitiques dont le comportement est étudié dans ce manuscrit.
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Il est à noter que plusieurs autres techniques basées sur le phénomène de diffraction permettent
la mesure d’au moins une partie du tenseur des déformations élastiques. La référence [11] présente
une comparaison intéressante de la spectroscopie Raman (diffraction d’une onde laser), de la dif-
fraction des rayons X, de la diffraction électronique sur lame mince (CBED) et de l’utilisation des
clichés de Kossel.
1.3 La microdiffraction Laue
La microdiffraction Laue est une technique basée sur la diffraction d’un faisceau de rayons X
polychromatique dont la section est de l’ordre du µm2. Afin que l’intensité du faisceau soit suf-
fisante pour observer une figure de diffraction, il est nécessaire d’utiliser une source synchrotron
extrêmement brillante. En Europe, les dispositifs expérimentaux de microdiffraction sont exclusi-
vement disponibles à l’ESRF (European Synchrotron Radiation Facility). La technique est décrite
en s’appuyant sur la configuration expérimentale [37] et le logiciel de traitement des données
LaueTools [38] développé sur la ligne française BM32, gérée conjointement par le CEA et le
CNRS.
Dans un premier temps, nous présentons la technique de microdiffraction Laue convention-
nelle qui permet la mesure absolue de la partie déviatorique du tenseur de déformation élastique.
Les limites de cette technique ont conduit au développement d’une méthode de mesure relative et
plus résolue : Laue-DIC [39]. Pour terminer, nous verrons quels sont les champs d’application de
la microdiffraction Laue.
1.3.1 Mesures absolues par la méthode conventionnelle
Les principes physiques sur lesquels repose la formation des figures de diffraction ont été
abordés précédemment (section 1.2.1.1). Dans cette section les caractéristiques du rayonnement
utilisé sont présentées, ainsi que la façon dont le diagramme de Laue permet de déterminer la
partie déviatorique de la déformation élastique du cristal. Les performances de cette méthode de
mesure absolue sont enfin présentées.
1.3.1.1 Caractéristiques du faisceau de rayons X utilisé
Le rayonnement X exploité sur la ligne BM32 est généré au sein d’un aimant de courbure puis
est focalisé par un système de miroir pour former une source secondaire [37]. À partir de cette
source secondaire, le micro-faisceau utilisé pour sonder l’échantillon est formé par un système
optique de Kirkpatrick–Baez (cf. figure 1.20). Avec un réglage soigneux, la section du faisceau sur
l’échantillon peut atteindre 0,3 × 0,3 µm2. Le rayonnement polychromatique présente un spectre
continu en énergie comme l’illustre la figure 1.21. L’énergie du faisceau focalisé est comprise
entre 5 keV et 22 keV.
1.3.1.2 Principe et étapes de la mesure des déformations élastiques déviatoriques
Chaque faisceau diffracté par le cristal qui intercepte le détecteur forme un pic d’intensité
dans le diagramme de Laue. Comme le faisceau incident est fixe, la loi de Bragg nous permet de
déterminer la direction du vecteur diffraction associé à un faisceau diffracté. D’après la construc-
tion d’Ewald, la direction du vecteur de diffraction est aussi une direction particulière du réseau
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FIGURE 1.20 – Formation du microfaisceau blanc de rayons X depuis la source synchrotron [37].
FIGURE 1.21 – Brillance de la source primaire générée par l’aimant de courbure de la ligne BM32
en fonction de son spectre énergétique [37]. La brillance est environ 107 fois supérieure à celle
d’un tube à rayons X [40].
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réciproque de la maille cristalline. En utilisant plusieurs vecteurs de diffraction, il est possible de
reconstruire la forme du réseau réciproque. Cette forme peut alors s’interpréter comme l’effet d’un
état mécanique sur le cristal.
Le raisonnement précédent se scinde en plusieurs étapes :
1. Déterminer la position du pic de diffraction dans le diagramme de Laue.
2. Construire la direction du vecteur diffracté, c’est à dire la direction qui joint le volume
source de la diffraction et la position du pic de diffraction dans l’image.
3. Calculer la direction du vecteur diffraction avec la loi de Bragg.
4. Attribuer à chaque vecteur diffraction une direction particulière du réseau réciproque de la
maille (indexation du diagramme).
5. Déterminer, à partir des vecteurs de diffraction, l’orientation et la forme du réseau réci-
proque.
6. Interpréter la forme du réseau réciproque comme un état mécanique de la maille cristalline.
7. Exprimer les grandeurs mesurées dans un repère lié à l’échantillon.
Nous allons dans la suite illustrer ces différentes étapes.
1.3.1.3 Déterminer la position du pic de diffraction dans le diagramme de Laue
Sur les éprouvettes monocristallines étudiées au cours de ce travail, détecter et déterminer
la position des pics de diffraction ne pose pas de difficulté : l’intensité se répartit de manière
homogène autour du maximum (cf. figure 1.22). Pour la majorité des pics, le maximum d’intensité
est au moins deux fois supérieur au bruit de fond global du diagramme. Il suffit de seuiller l’image
pour déterminer la zone du pic d’intensité. Sa position est ensuite estimée en approchant au mieux
la distribution locale d’intensité par une surface gaussienne.
Néanmoins, dans certains cas, la détection des pics de diffraction pose problème. Par exemple,
un matériau écroui, avec de forts gradients d’orientation, donnera des taches dont l’intensité se ré-
partit suivant une surface de forme complexe [41, 42]. Les pics peuvent aussi comporter plusieurs
maxima locaux. C’est typiquement le cas lorsque le faisceau traverse une couche contrainte en
surface, par exemple après implantation ionique de la surface [43]. Dans ces cas problématiques,
il faut recourir à des stratégies particulières pour définir le point d’impact des faisceaux diffractés
par le détecteur [36, 44]
FIGURE 1.22 – Répartition de l’intensité autour d’un pic de diffraction obtenu sur a. un mono-
cristal d’acier austénitique b. de l’oxyde d’uranium possédant une couche implantée aux ions en
surface le matériau et c. un polycristal d’alliage base nickel écroui.
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1.3.1.4 Construction du vecteur diffraction, définition des paramètres de calibration
Connaissant la position du pic de diffraction dans le diagramme de Laue, il est maintenant
nécessaire de construire la direction du faisceau diffracté. Pour cela on doit prendre en compte la
géométrie de l’instrument de microdiffraction présentée dans la figure 1.23.
Le faisceau incident de vecteur directeur ui interagit au point O avec le cristal. La source de
la diffraction est considérée ponctuelle malgré la pénétration non négligeable du faisceau dans
l’échantillon. Le dispositif de microdiffraction possède une table anti-vibration asservie et un mi-
croscope optique qui permet d’ajuster la position de l’échantillon de telle manière que O soit
toujours situé au même endroit.
Le repère orthonormé de l’instrumentRinst est défini tel queXinstui. On prendZinst dans
le plan défini par Xinst et le vecteur OC avec C la projection orthogonale de O sur le détecteur.
Le vecteur Y inst est choisi de manière à compléter le repère direct. L’orientation du repère attaché
aux rangées de pixels du détecteurRcam se calcule à partir deRinst en faisant une rotation d’angle
β autour de Y inst suivie d’une rotation de γ − pi2 autour de Zcam.
Cinq paramètres sont utilisés pour positionner le repère de la caméra dans le repère de l’instru-
ment : les angles β et γ, les deux coordonnées de C dans l’image de diffraction et dd, la distance
||OC||. Théoriquement un sixième paramètre serait nécessaire mais la géométrie définie plus haut
est invariante par une rotation autour de l’axe du faisceau ui. Les cinq paramètres sont considérés
comme fixes et sont calibrés sur un cristal dont la maille est connue avec une grande précision.
Suite à l’étape de calibration, il est possible d’exprimer la direction d’un faisceau diffracté uf
dans Rinst en fonction des coordonnées de P dans l’image. Le détail des calculs est similaire à
celui rapporté dans la référence [45].
FIGURE 1.23 – Modèle géométrique de l’instrument de microdiffraction permettant d’exprimer
la position P d’un pic d’intensité du diagramme de Laue dans le repère de l’instrument. Les
paramètres (β, γ, dd) et les coordonnées de C dans l’image (xC , yC) sont fixés par calibration.
La direction du vecteur uf est souvent exprimée dans le repère instrument à l’aide de l’angle
33
La microdiffraction Laue
de Bragg θ et de χ, l’angle qui définit le plan dans lequel a lieu la diffraction (cf. figure 1.24). De
cette façon il est facile de calculer la direction du vecteur diffraction uq associé à uf .
FIGURE 1.24 – Expression de la direction du vecteur diffracté uf selon les angles θ et χ.
1.3.1.5 Indexation du diagramme de Laue
L’indexation du diagramme de Laue est effectuée en calculant les distances angulaires entre les
vecteurs de diffraction expérimentaux uq puis en comparant ces distances à celles présentes entre
les normales aux plans cristallins d’une structure théorique [38]. Cette étape permet d’attribuer
à chaque faisceau diffracté une famille de plan cristallin. En réalité plusieurs choix sont souvent
probables. LaueTools sélectionne alors l’indexation associée aux vecteurs de diffraction théoriques
qui minimisent la distance angulaire moyenne à l’ensemble des vecteurs expérimentaux. Dans les
cristaux cubiques une configuration symétrique quelconque est attribuée par l’algorithme d’in-
dexation.
Les vecteurs particuliers du réseau réciproque (a?, b?, c?) sont donc choisis selon un critère
de meilleur accord au diagramme expérimental. En particulier, rien ne garantit qu’une indexation
donnée définisse l’orientation d’angle minimal par rapport au repère de l’instrument. Cela peut
avoir pour conséquence de décrire deux états mécaniques proches par des mesures de déformation
éloignées (cf. figure 1.9). Ce problème n’a pas été rencontré dans notre étude car le déterminisme
de l’algorithme d’indexation attribue la même indexation à deux diagrammes ressemblants.
Lorsque plusieurs grains participent à la formation du diagramme, cette étape permet égale-
ment de regrouper les pics issus du même cristal. La procédure est alors plus complexe et nécessite
un critère angulaire pour attribuer chaque pic à une famille de grains. Dans la littérature, des stra-
tégies alternatives d’indexation sont disponibles telles que les comparaisons avec un ensemble de
diagrammes synthétiques [46] ou basées sur la transformée de Hough [47].
1.3.1.6 Déterminer la forme du réseau réciproque
Une fois l’étape d’indexation achevée, chaque vecteur diffraction expérimental est associé à
une direction unique du réseau réciproque de la maille cristalline. Le réseau réciproque est dans un
état déformé (Ω) que l’on peut décrire par une transformation ∼F
? depuis un état virtuel au repos
(Ω0). Les axes du repère au repos sont confondus avec ceux de l’instrument de façon à exprimer
∼F
? simplement (cf. figure 1.25). Une direction remarquable uq0 de Ω0 sera transformée en uq
dans Ω par :
uq = ∼F
?.uq0 (1.37)
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FIGURE 1.25 – Modification des directions remarquables du réseau réciproque sous l’action de la
transformation ∼F
?.
Pour une transformation donnée, la relation (1.37) permet de calculer la direction théoriqueuthq
dans Ω d’une direction remarquable uq0 . Lorsque ∼F
? décrit la déformation réellement observée
alors uthq coïncide avec la direction expérimentale u
exp
q . Du fait des imperfections de l’expérience,
il est seulement possible de déterminer la transformation qui minimise l’écart angulaire entre les
directions expérimentales et théoriques. On cherche donc ∼F
? qui minimise la fonction :∑
q
||uthq − uexpq || avec ||u|| = ||u(θ, χ)|| (1.38)
Dans LaueTools, ∼F
? s’exprime sous une forme décomposée selon la vision du cristallographe
présentée en section 1.1.4.4. Dans l’article de référence [48], la décomposition est réalisée dans
un formalisme de changement de base équivalent. On a donc :
∼F
? = ∼U .∼C avec ∼U
−1 = ∼U
T et [ ∼C ]Rinst =
 . . .0 . .
0 0 .
 (1.39)
Comme nous disposons seulement des relations angulaires entre les vecteurs du réseau réci-
proque, il est impossible de déterminer la trace de ∼F
?. Une déformation hydrostatique du réseau
réciproque laisse les directions uq inchangées. Pour fixer la trace de ∼F
?, on cherche la transfor-
mation associée à la déformation purement déviatorique du cristal, c’est-à-dire qui conserve le
volume de la maille cristalline. Il reste donc à déterminer huit inconnues, trois pour décrire la
rotation ∼U et cinq pour décrire la partie déviatorique de ∼C.
En considérant seulement quatre pics de diffraction, il est possible de trouver une solution
analytique pour les composantes de ∼F
? [48, 28]. Dans la pratique, ces composantes sont obtenues
en optimisant les inconnues de manière à minimiser la fonction (1.38). Lors de l’indexation, une
première estimation de l’orientation du cristal a été effectuée. On dispose donc d’un tenseur ∼U qui
sert de point de départ pour l’algorithme de minimisation et qui est initialement imposé égal à ∼I .
1.3.1.7 Calcul du tenseur des déformations élastiques
À partir de ∼F
? et connaissant le paramètre de maille du cristal au repos, il est possible de
construire la maille élémentaire du réseau réciproque. Les vecteurs a, b et c de la maille sont
ensuite calculés dans l’espace direct. Ils s’interprètent comme le résultat d’une transformation ∼F
des vecteurs de la maille de référence dans Ω0 (cf. figure 1.26). La base orthogonale associée au
cristal (a′, b′, c′) est construite suivant la procédure d’orthonormalisation du cristallographe (cf.
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FIGURE 1.26 – Décomposition de ∼F , la transformation dans l’espace direct de la maille cristalline,
utilisée pour calculer le tenseur des déformations élastiques.
section 1.1.4.4). Ce processus définit la transformation ∼A, la rotation ∼R donne l’orientation du re-
père (a′, b′, c′) par rapport à (a0, b0, c0). En notantR′ le repère orthonormé associé à (a′, b′, c′),
on a :
∼F = ∼A.∼R avec ∼R
−1 = ∼R
T et [ ∼A ]R′ =
 . . .0 . .
0 0 .
 (1.40)
Dans LaueTools, la transformation élastique employée pour réaliser la mesure de déformation
est ∼A. Cette transformation est infinitésimale car la déformation élastique est généralement infé-
rieure à 0,1% et la rotation associée à l’orthonormalisation est du même ordre de grandeur. On
s’autorise à utiliser le tenseur des petites déformations ∼ε pour quantifier la déformation. Dans le
cas cubique, on obtient :
∼ε =
1
2
(
∼A
T + ∼A
)− ∼I (1.41)
La valeur de la trace de ∼F
? (resp. ∼F ou ∼A) est arbitrairement fixée durant la procédure. En
réalité, la mesure porte uniquement sur la partie déviatorique ∼ε
∗ du tenseur des déformations. Le
cliché de diffraction nous permet d’observer la direction des faisceaux diffractés mais pas leur
énergie.
1.3.1.8 Calcul du tenseur des contraintes
Comme la transformation ∼A est infinitésimale, il n’est pas utile de faire la différence entre
la configuration de référence (Ω′) et la configuration actuelle (Ω). Il est donc possible d’écrire
directement la loi d’élasticité entre ∼ε et ∼σ dans R′. Dans le cas cubique cette loi lie aussi les
parties déviatoriques ∼ε
∗ et ∼σ
∗ des tenseurs :

σ∗xx
σ∗yy
σ∗zz
σ∗yz
σ∗zx
σ∗xy

R′
=

C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C44


ε∗xx
ε∗yy
ε∗zz
2× ε∗yz
2× ε∗zx
2× ε∗xy

R′
(1.42)
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1.3.1.9 Expression des grandeurs dans le repère échantillon
Pour exprimer le tenseur de déformation (resp. de contrainte) dans le repère de l’instrument
on utilise la relation de changement de base suivante :[
∼ε
∗]
Rinst =
[
∼R
]
Rinst
[
∼ε
∗]
R′
[
∼R
]T
Rinst (1.43)
On peut ensuite transporter ∼ε
∗ vers un repère lié à l’échantillon. Dans la configuration expé-
rimentale standard utilisée dans ce manuscrit l’échantillon est incliné de 40◦ (cf. figure 1.27). Le
repère est défini dans LaueTools de manière naturelle par rapport à l’image enregistrée par le mi-
croscope optique qui est utilisé pour positionner l’échantillon dans le dispositif de microdiffraction
Laue.
FIGURE 1.27 – a. Définition du repère échantillon dans LaueTools par rapport à l’image observée
par le microscope optique. Ici, la surface de l’échantillon (en gris clair) est alignée avec les axes de
l’image. b. Configuration expérimentale utilisée pour les expériences rapportées dans ce manuscrit.
1.3.1.10 Performances de la méthode conventionnelle
En microdiffraction Laue, la résolution spatiale latérale est donnée par la section du faisceau
incident, éventuellement corrigée de l’angle de tilt, soit au mieux 0,3 × 0,3 µm2 sur le dispositif
de la ligne BM32 à l’ESRF. La profondeur de pénétration du faisceau est fortement dépendante
du matériau observé et de la longueur d’onde incidente considérée. Pour du fer pur à 5 keV, le
rayonnement pénètre à une profondeur d’environ 9 µm tandis qu’à 22 keV la profondeur atteinte
est de 68 µm [49]. La distance de pénétration est une fonction discontinue de l’énergie. Ainsi,
chaque pic de diffraction provient de la diffraction d’un volume source de hauteur différente. La
profondeur moyenne du volume de diffraction est comprise entre 5 µm et 40 µm dans le cas des
aciers austénitiques.
La résolution de la mesure sur les composantes de ∼ε
∗ et ∼R est généralement estimée entre
10−4 et 2.10−4 [37]. Pour obtenir une résolution de 10−4 sur les composantes du tenseur ∼ε
∗, il
faut être capable de mesurer la direction des faisceaux diffractés uf avec une résolution angulaire
de 1 mrad sur 2θ et χ [29]. Pour les deux détecteurs MARCCD et VHR disponibles sur la ligne
BM32 de l’ESRF, placés à une distance dd = 60 mm de l’échantillon, cela revient à déterminer
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la position des pics de diffraction dans l’image avec une erreur δp inférieure respectivement à
0,08 pixel et 0,2 pixel.
Dans des conditions optimales, par exemple sur un matériau semi-conducteur au comporte-
ment purement élastique, la fidélité de la technique (cf. annexe A), peut atteindre 5.10−5 [16]. Il
faut noter que chaque composante du tenseur ∼ε
∗ est déterminée avec une justesse et une fidélité
différentes. La mesure des cisaillements est en particulier plus incertaine que celle des compo-
santes de traction/compression, en raison du bruit de mesure et du nombre limité de pics collectés
par le détecteur [17].
La justesse des mesures (cf. annexe A) est une notion difficile à quantifier par nature. Il existe
en effet peu de cas expérimentaux pour lesquels la valeur attendue est connue à l’avance. Dans
les matériaux semi-conducteurs au comportement purement élastique, l’état de déformation local
est parfois accessible en raison de l’absence de déformation plastique. Les profils de déformation
présents dans un monocristal de silicium sollicité en flexion ont été rapportés [16]. Dans cette étude
l’accord entre les gradients de déformation et leur valeur théorique a été calculé, puis la fidélité
de la mesure a été caractérisée. Les valeurs acquises (et non leur gradient) ont été comparées à la
prédiction d’un modèle éléments finis dans un autre étude [39]. La figure 7 de ce dernier article
montre que la justesse obtenue est de l’ordre de 10−4, lorsqu’on observe les écarts systématiques
entre le profil théorique et expérimental. Malheureusement seul l’écart type (et non la moyenne)
des écarts entre le modèle et les données est rapporté, caractérisant ainsi la fidélité de la mesure.
La justesse des mesures dépend fortement de la calibration. Dans notre première étude avec le
détecteur VHR de petit diamètre, plusieurs calibrations soignées ont conduit à mesurer des défor-
mations proches avec des erreurs systématiques pouvant atteindre 2.10−4 sur les composantes de
traction et 5.10−4 sur les composantes de cisaillement.
La justesse attendue dépend aussi de la zone considérée dans l’échantillon. Lors de la mesure
de ∼ε
∗, on dispose d’une estimation de la distance moyenne entre la position des pics de diffraction
théoriques et la position des pic expérimentaux. Lorsque cette distance (“pixdev”) est comparable
à δp alors le modèle théorique décrit suffisamment bien l’expérience pour espérer obtenir une jus-
tesse de 10−4. Pour les expériences rapportées dans ce manuscrit, les valeurs de “pixdev” calculées
restent généralement proches de δp.
Le formalisme de transformation infinitésimale, utilisé pour calculer le tenseur de déforma-
tion, est légitime car l’erreur associée à cette approximation reste négligeable devant les valeurs
mesurées. En effet, les déformations élastiques ne dépassent généralement pas 10−3. L’utilisation
du tenseur des petites déformations introduit des erreurs d’approximation de l’ordre de 10−6 [25].
1.3.2 Mesures relatives, résolues en profondeur ou en énergie
La technique de microdiffraction Laue conventionnelle, décrite précédemment, présente plu-
sieurs limites :
— La technique ne permet un mesure exacte que lorsque les pics de diffraction possèdent une
forme particulière qu’il est facile de décrire par une fonction analytique. Dans la pratique,
la forme des taches s’éloigne du cas idéal en présence de plasticité. Il est donc rare de pou-
voir mesurer avec une bonne exactitude l’état de déformation élastique dans les matériaux
industriels.
— La justesse de la mesure est très sensible à la calibration.
— La résolution spatiale est donnée par la profondeur de pénétration des rayons X dans la
matière. Généralement cette profondeur est très grande devant la section du faisceau inci-
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dent.
— Seule la partie déviatorique ∼ε
∗ de ∼ε est accessible.
La recherche du dépassement de ces limites a donné lieu à plusieurs extensions de la méthode
conventionnelle. Parmi elles, Laue-DIC permet une mesure relative des déformations plus résolue
que la microdiffraction Laue. Cette technique s’affranchit de la dépendance à la forme des pics de
diffraction et réduit la dépendance aux paramètres de calibration. Dans la suite, nous aborderons
les mesures réalisées avec une résolution spatiale maîtrisée en profondeur, ainsi que les méthodes
résolues en énergie pour accéder à la partie hydrostatique de la déformation.
1.3.2.1 Mesures relatives par Laue-DIC
Laue-DIC [39] est une technique récente, développée au sein de l’ANR Microstress. Elle per-
met une mesure relative de l’état de déformation avec une fidélité sur les composantes du tenseur
∼ε
∗ de l’ordre de 10−5. A priori, cette performance est conservée quelle que soit la forme des pics
de diffraction, i.e. même en présence d’un écrouissage important du matériau.
Par corrélation d’images numériques (CIN), il est possible de déterminer le déplacement d’un
pic de diffraction de forme quelconque entre deux diagrammes de Laue similaires. En microdif-
fraction Laue, la position d’un pic est estimée au mieux à 0,1 pixel près. Par CIN, le déplacement
de ce pic entre deux diagrammes est déterminé à moins de 0,05 pixel près. Cet écart sur l’exacti-
tude de la mesure expérimentale est à l’origine de la performance de la méthode Laue-DIC.
FIGURE 1.28 – Transformations associées à la mesure relative Laue-DIC.
Comme l’illustre la figure 1.28, Laue-DIC s’intéresse à la transformation ∼F qui relie deux
mailles cristallines physiques déformées de façon différente. Le cristal (a0, b0, c0) est pris comme
référence et on cherche à quantifier la déformation de (a, b, c) par rapport à cette référence. Les
transformations ∼M0 et ∼M permettent de positionner les deux cristaux par rapport au repère de
l’instrument. Ces transformations sont aussi celles qui permettent de quantifier la déformation
absolue et l’orientation du cristal.
Les diagrammes de Laue issus du point de référence et de mesure sont acquis dans la même
configuration expérimentale. Typiquement, on utilise la platine pour translater l’échantillon sous le
faisceau et amener successivement le point d’intérêt en O. À la suite des étapes conventionnelles
d’indexation et de raffinement, il est possible d’exprimer la position de chaque spot phkl sur le
détecteur par une fonction f qui dépend de l’état de la maille cristalline. La fonction f tient
compte du réseau réciproque de la maille et de la calibration de l’instrument. En particulier pour
le point de référence :
phkl
0
= f( ∼M0, (h, k, l)) (1.44)
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Pour un incrément de déformation ∼F à partir de ∼M0, on peut estimer la position théorique
phkl
th
de ce pic dans une nouvelle image avec :
phkl
th
= f(∼F . ∼M0, (h, k, l)) (1.45)
Cette position peut s’exprimer comme un déplacement δphkl
th
depuis phkl
0
:
phkl
th
= phkl
0
+ δphkl
th
(1.46)
Par corrélation d’images, on réalise une mesure du déplacement du pic entre les deux dia-
grammes expérimentaux δphkl
exp
. Cette position s’exprime comme un déplacement depuis phkl
0
:
phkl
exp
= phkl
0
+ δphkl
exp
(1.47)
D’une façon similaire à la méthode conventionnelle, on cherche à présent la transformation ∼F
qui décrit au mieux la position de tous les pics de diffraction dans la nouvelle image. C’est-à-dire
la transformation qui minimise la fonction :∑
q
||phkl
th
− phkl
exp
||2 (1.48)
soit en éliminant phkl
0
: ∑
q
||δphkl
th
− δphkl
exp
||2 (1.49)
La fonction de minimisation (1.49) porte sur les valeurs de déplacement, qui sont mesurées
avec une incertitude plus faible que les positions. La fonction permet donc de déterminer ∼F avec
moins d’incertitudes que lors de la mesure absolue. Elle ne nécessite par ailleurs pas directement
une bonne connaissance de la configuration de référence. Un algorithme de Levenberg-Marquardt
est utilisé pour optimiser les huit paramètres de la partie déviatorique ∼F
∗ de ∼F . Le déviateur de
la déformation ∼E
∗ et la rotation du cristal sont enfin calculés suivant la décomposition polaire, en
particulier :
∼E
∗ =
1
2
(
∼F
∗T .∼F
∗ − ∼I
)
(1.50)
1.3.2.2 Comparaison des mesures relatives et absolues
Un avantage du Laue-DIC est de pouvoir obtenir une mesure de déformation relative exacte
même en ne possédant qu’une approximation de la forme de la maille de référence. La technique
est donc très efficace pour étudier les gradients de déformation intragranulaires dans la mesure où
le diagramme de mesure reste comparable au diagramme de référence. Cependant, il est parfois
utile d’avoir une notion de la valeur absolue de la déformation : e.g. pour comparer deux grains
adjacents désorientés lorsqu’il est impossible de comparer tous les points de mesure à un même
diagramme de référence.
On peut se demander si la mesure de déformation relative par rapport à un point du cristal
non contraint est équivalente à une mesure de déformation absolue. En supposant que le cristal
physique de référence possède effectivement la symétrie cubique, on remarque que la mesure
de déformation en microdiffraction Laue n’est pas identique à celle utilisée en Laue-DIC. Dans
40
Évaluation des contraintes dans un matériau cristallin
le cas absolu, la déformation associée à l’orthonormalisation du cristallographe est considérée.
Dans le cas relatif la transformation depuis la maille de référence est utilisée. Cependant, les
deux mesures de déformation coïncident cependant dans le cas des petites transformations. Dans
ce cas, la déformation évaluée dans le repère orthogonal local du cristal est peu modifiée par le
changement de base vers le repère du cristal de référence et les deux valeurs sont proches.
1.3.2.3 Mesures résolues en profondeur
Dans la méthode conventionnelle, on considère que le diagramme de Laue est issu d’un source
ponctuelle unique. En réalité, la pénétration du faisceau incident de rayons X n’est généralement
pas négligeable. La figure observée provient de la superposition de signaux issus de sources situées
à différentes profondeurs dans l’échantillon (cf. figure 1.29). En positionnant un fil opaque entre
le détecteur et l’échantillon, il est possible de créer une ombre sur le détecteur qui renseigne sur la
contribution des différentes sources à l’intensité des pics de diffraction. En bougeant le fil, on est
capable de déterminer la répartition de l’intensité issue de chaque source. Par reconstruction du
diagramme de Laue généré par chaque source, on réalise une mesure avec une résolution spatiale
maîtrisée en profondeur de l’ordre du micron.
FIGURE 1.29 – Schéma de principe de la décomposition du signal en profondeur dans l’échan-
tillon d’après [14].
Cette technique a été introduite sous le nom de DAXM [50] et se rencontre sous la terminologie
actuelle de 3DXM [14]. Elle est développée sur la ligne BM32 à l’ESRF dans le cadre du travail
de thèse de J.-B. Marijon [51].
1.3.2.4 Mesures de la partie hydrostatique du tenseur, résolues en énergie
Pour mesurer la partie hydrostatique du tenseur ∼ε, il faut déterminer la taille de la maille
cristalline. Cette taille est fixée par un des trois paramètres de maille ou de manière équivalente
par la connaissance d’une distance inter-réticulaire dhkl. D’après la loi de Bragg (1.34), il est
possible de mesurer dhkl si la longueur d’onde λ du faisceau diffracté est connue.
La première stratégie permettant de connaître la longueur d’onde du faisceau diffracté consiste
à utiliser un faisceau incident monochromatique [52]. L’énergie exacte correspondant à la loi de
41
La microdiffraction Laue
Bragg est déterminée en maximisant l’intensité du faisceau diffracté par un balayage en énergie
du faisceau incident. L’utilisation de cette technique pour mesurer ∼ε reste complexe car il est
nécessaire d’alterner entre les réglages polychromatique et monochromatique, tout en gardant un
faisceau incident identique en taille, position et direction [29].
La deuxième stratégie consiste en la mesure de l’énergie d’un pic de diffraction en utilisant
un détecteur ponctuel résolu en énergie [53]. La partie hydrostatique de ∼ε est déterminée avec
une incertitude d’environ ±10−4. Il est nécessaire de calibrer le détecteur et d’ajuster son posi-
tionnement à chaque cliché de diffraction afin d’acquérir le spectre en énergie. L’ensemble de la
procédure est donc coûteuse en temps.
La troisième stratégie consiste à prélever dans le spectre polychromatique une énergie de ma-
nière contrôlée (cf. figure 1.30). Lorsque l’énergie prélevée correspond à l’énergie d’un pic de
diffraction, l’intensité de ce dernier chute dans le diagramme de Laue. On détermine ainsi λ. La
méthode originale [54] utilise une lame de diamant placée dans le faisceau incident. Ce cristal par-
fait à la structure cristalline connue permet d’éliminer par diffraction plusieurs longueurs d’onde.
Cette méthode ”arc-en-ciel” a permis de caractériser le paramètre de maille d’un échantillon de
germanium avec une erreur relative de 0,6×10−4 et une fidélité de 1×10−4, ce qui est compatible
avec la résolution des mesures de ∼ε
∗ obtenues par microdiffraction standard.
FIGURE 1.30 – Principe de la méthode “arc-en-ciel”, résolue en énergie, permettant la mesure de
la partie hydrostatique du tenseur ∼ε d’après [29].
1.3.3 Champs d’applications
Les premières mesures de déformations élastiques par microdiffraction Laue ont été réalisées
au début des années 2000 sur des matériaux de l’industrie microélectronique. La technique a prin-
cipalement été validée sur des monocristaux de silicium [50] et de germanium [48]. Les premières
mesures applicatives ont été mises en œuvre sur des lignes d’interconnexion en aluminium et en
cuivre [55, 56] ainsi que des couches minces [57, 58, 59, 60]. Une étude sur un matériau ferro-
électrique (BaTiO3) a également été rapportée [61].
Les expériences réalisées ensuite sur des échantillons métalliques cherchent principalement à
déterminer les gradients d’orientation en lien avec les densités de dislocations présentes dans le
matériau. Ces gradients d’orientation sont déterminés à partir de la forme des pics de diffraction ou
42
Évaluation des contraintes dans un matériau cristallin
en utilisant la technique résolue en profondeur. Dans ces cas, les déformations élastiques ne sont
pas rapportées. Des échantillons avec des microstructures modèles sont étudiés : monocristaux de
cuivre, d’aluminium [62, 63, 64], monocristaux sous forme de micropiliers [65, 66, 67, 68, 69,
70] ou de fils [71], bicristaux de nickel [72], tricristaux d’aluminium [73] et de cuivre [28]. Des
mesures sur des matériaux industriels sont réalisées : nickel [41, 74], cuivre [75], titane [36, 76],
superalliages base nickel et aciers ferritiques [77, 78]. Citons également les travaux réalisés sur
une couche implantée d’UO2 [43] et sur un matériau multicouche pour la fabrication de piles à
combustibles [79, 80].
Un nombre réduit d’études traite des mesures de déformations élastiques dans des échantillons
métalliques [13, 81, 17, 82, 83, 84]. Des valeurs élevées sont souvent rapportées avec par exemple :
des contraintes supérieures à 500 MPa dans un monocristal de cuivre déformé de 10 % en com-
pression [13] ou des déformations élastiques supérieures à 1 % à proximité d’une fissure dans un
alliage base nickel [82]. Il est probable que ces valeurs inattendues proviennent d’artefacts liés à la
forme des pics de diffraction plutôt que de l’état mécanique du matériau [14]. L’existence de ces
artefacts impose de bien maîtriser les incertitudes liées à l’expérience et de faire le lien avec les
grandeurs mécaniques connues du matériau. Des études ont été menées avec cette préoccupation
sur un acier inoxydable 304 et des échantillons de silicium monocristallin [16, 17, 50, 85, 39]. La
mise en œuvre de plusieurs techniques de mesure sur le même matériau est aussi un moyen de
contrôler la pertinence des résultats [79].
Certains travaux de la littérature, présentés dans la suite, s’approchent de notre objectif d’uti-
liser les mesures de déformations élastiques pour étudier la loi de comportement du matériau à
l’échelle du grain.
L’utilisation de simulations éléments finis pour mieux appréhender les résultats expérimentaux
est une pratique courante. La comparaison entre expérience et simulation est généralement réalisée
sur des valeurs de désorientation locale (ou densités de dislocations géométriquement nécessaires)
[72, 76] ou sur l’activation des systèmes de glissement [68]. Les paramètres de la loi de com-
portement sont alors déterminés indépendamment des mesures réalisées en microdiffraction Laue.
Un premier travail [71] emploie néanmoins une mesure expérimentale de rotation pour ajuster la
géométrie et les conditions aux limites d’un modèle éléments finis. Le comportement du matériau
étant supposé élastique, une borne inférieure de la limite d’élasticité est également estimée dans
cette étude.
La comparaison entre champs de déformations élastiques expérimentaux et théoriques (analy-
tiques ou numériques) a été utilisée dans le cas d’essais de flexion quatre points sur monocristaux
de silicium [16, 39, 50]. Cependant dans ces cas, le comportement du matériau est supposé connu
et la comparaison sert à qualifier les mesures.
L’utilisation conjointe des techniques de corrélation d’images et de mesure de déformations
élastiques est présente dans le travail [13]. Néanmoins, les deux mesures ne sont en réalité pas
réalisées à la même échelle. La mesure du champ de déformation totale par corrélation d’images
numériques est utilisée pour délimiter des zones d’activation des systèmes de glissement. La me-
sure du champ de déformation élastique est réalisée à une échelle plus fine. Il n’y a pas réellement
couplage des champs en vue de leur utilisation pour étudier le comportement mécanique. La sol-
licitation mécanique est en outre réalisée ex-situ de l’instrument de microdiffraction et seules les
contraintes résiduelles sont estimées.
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Bilan
La microdiffraction permet la mesure de la partie déviatorique du tenseur des déformations
élastiques (i) de manière absolue avec une justesse optimale de 10−4 et une fidélité optimale
de 5.10−5 ou (ii) de manière relative, en utilisant la technique Laue-DIC, avec une fidélité et
une justesse de l’ordre de 10−5. Dans le cas d’une mesure absolue, la justesse de la mesure est
dépendante de la qualité du cristal (qui diminue en présence de plasticité) et de la calibration du
dispositif de microdiffraction.
La résolution spatiale latérale en surface de l’échantillon est généralement comprise entre
0,3 µm et 1 µm. La résolution spatiale en profondeur, 40 µm dans le cas des aciers austénitiques,
est donnée par la pénétration des rayons X.
1.4 L’EBSD à haute résolution angulaire
L’EBSD à haute résolution angulaire est une technique de microscopie électronique à balayage
basée sur la diffraction des électrons rétrodiffusés. Elle étend la méthode EBSD conventionnelle
(mesure absolue des orientations) à la mesure relative de l’état de déformation élastique dans le
cristal. Après un bref rappel de la configuration expérimentale, nous décrirons les verrous à la
mesure absolue des déformations élastiques en EBSD. La méthode relative sera ensuite introduite
avant de parcourir les champs d’application de la technique.
1.4.1 Principe et limites des mesures absolues par EBSD
Les principes physiques de formation de la figure de diffraction ont été abordés dans la sec-
tion 1.2.1.2. On s’intéresse ici aux conditions expérimentales de l’acquisition de la figure. Extraire
de l’information sur le cristal à partir d’un cliché de bandes est complexe. Par transformée de
Hough, il est possible d’accéder à l’orientation du cristal mais difficilement à la déformation élas-
tique. Plusieurs stratégies de mesure absolue des déformations sont aujourd’hui explorées mais
leur application aux diagrammes expérimentaux reste problématique.
1.4.1.1 Configuration expérimentale
Le système d’acquisition EBSD est un équipement standard du microscope électronique à
balayage (MEB). La technique et ses applications sont présentées dans les ouvrages [86, 87].
Dans cette section, on rappelle quelques principes et grandeurs caractéristiques appliqués aux
aciers austénitiques, en suivant le raisonnement de la thèse [11].
En EBSD, l’échantillon est tilté dans le microscope, généralement à 70◦. L’inclinaison de la
surface permet d’obtenir un signal de sortie avec un spectre en énergie quasi-monochromatique
(cf. figure 1.31). Le cliché de diffraction est plus net, avec des bandes mieux définies, car le spectre
de longueurs d’onde qui contribue à la figure de diffraction est limité. La tension d’accélération
choisie pour le faisceau incident est généralement 20 keV. Cette valeur correspond à un compromis
entre résolution spatiale (meilleure à faible tension d’accélération) et rapport signal sur bruit dans
la figure de diffraction (meilleur à forte tension d’accélération).
Comme l’illustre la figure 1.32, la résolution spatiale de la mesure est anisotrope. Elle est trois
fois plus faible suivant l’axe de tilt x que dans la direction perpendiculaire y.
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FIGURE 1.31 – Influence du tilt sur la distribution énergétique E des électrons rétrodiffusés.
Simulations Monte-Carlo réalisées à l’aide du logiciel CASINO v4.48 [88] : acier austénitique
Fe-0,18Ni-0,14Cr-0,02Mo (% en poids), 10 millions d’électrons, énergie incidente E0 = 20 keV.
FIGURE 1.32 – Résolution spatiale de la mesure en EBSD d’après [11].
FIGURE 1.33 – Estimation des dimensions du volume diffractant par simulations Monte-Carlo.
a. Quantité normalisée d’électrons en fonction de la profondeur d’échappement. b. Quantité nor-
malisée d’électrons par unité de surface en fonction de la distance au point d’impact du faisceau.
Simulations CASINO v4.48 [88] : acier modèle Fe-0,18Ni-0,14Cr-0,02Mo (% en poids), 10 mil-
lions d’électrons, énergie incidente de 20 keV avec une perte maximale de 600 eV, tilt de 70◦.
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Il est possible d’estimer la taille du volume source de la diffraction par simulation Monte-Carlo
[11], même si cette approche comporte des imperfections [31]. Les électrons qui contribuent à la
formation de la figure de diffraction ont une énergie proche de la tension d’accélération. Suivant
les auteurs, la perte énergétique maximale de ces électrons est estimée entre 250 eV et 600 eV
[89, 90, 91]. En considérant une perte majorante de 600 eV, la simulation Monte-Carlo réalisée
sur un acier austénitique donne les résultats présentés en figure 1.33. La taille du volume diffractant
est donc estimé à 90× 30 nm2 latéralement (en tenant compte du tilt) et 25 nm en profondeur.
1.4.1.2 Limites de l’exploitation directe du cliché de bandes
Le cliché de Kikuchi est a priori plus complexe à exploiter que le diagramme de Laue. Dans le
diagramme de Laue, chaque pic de diffraction est facilement détectable. Il est associé directement
à un plan diffractant. En EBSD, les éléments caractéristiques associés aux plans cristallins sont les
bandes de Kikuchi. Ces bandes s’entrecroisent et leur détection automatique directe est une tâche
complexe.
Dans les systèmes actuels, les bandes sont détectées par transformée de Hough [92]. Cette
opération mathématique permet de transformer la figure de diffraction en une image dans laquelle
chaque bande est représentée par un pic d’intensité. En détectant le pic d’intensité avec un filtre
en forme de losange, on détermine instantanément la position de la bande dans le cliché. Il est
possible de calculer ensuite les angles entre bandes de Kikuchi et de comparer ces valeurs à celles
théoriques d’une structure cristalline donnée. Cette procédure permet d’indexer le cliché de dif-
fraction et donc de déterminer l’orientation du cristal. Une vue d’ensemble de la transformée de
Hough en EBSD est présentée dans l’annexe A de la référence [11].
FIGURE 1.34 – Principe de la transformée de Hough d’après [11]. a. Cliché expérimental et b. sa
transformée de Hough. À une droite de l’image de départ correspond un point dans l’espace de
Hough. Une bande de Kikuchi est transformée en un losange de forte intensité (en bleu).
La détection des bandes par transformée de Hough permet de déterminer l’orientation du cris-
tal avec une incertitude de l’ordre de 0,5◦. Ce niveau d’incertitude n’est malheureusement pas
suffisant pour espérer capter les déformations élastiques de la maille (qui sont associées à des
rotations d’environ 0,005◦). Une limite de cette approche est son incapacité à tenir compte du
caractère hyperbolique des lignes de Kikuchi. Plusieurs stratégies alternatives ont donc été explo-
rées.
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La méthode des bandelettes [93] permet de détecter les bandes par leur signature particulière
dans l’espace de Fourier du cliché. L’intensité de chaque bande peut être reconstruite indépendam-
ment par cette technique. La position angulaire des bandes est déterminée avec une erreur de 0,1◦,
ce qui est élevé par rapport à la résolution requise pour évaluer les déformations élastiques.
Une transformée de Hough “3D” a été introduite [94]. Cette transformation tient compte de
la géométrie de la projection des cônes de Kossel depuis le point source de la diffraction. Elle
permet de détecter les lignes de Kikuchi comme des hyperboles. La méthode a été validée sur des
diagrammes simulés pour lesquels la position du point source est connue. Dans ce cas idéal, la
mesure absolue des déformations élastiques est possible, avec une fidélité d’environ 10−4 (toutes
les mesures sont contenues dans un intervalle de ±2× 10−4). L’application de la méthode Hough
3D à des clichés expérimentaux est aujourd’hui limitée par les imperfections de l’image réelle et
les imprécisions sur la position du point source.
Une stratégie alternative à la détection de la position des bandes est la mesure de leur largeur.
Ce principe consiste à utiliser la loi de Bragg en considérant le signal rétrodiffusé monochroma-
tique, estimer θhkl à partir de la largeur de bande et en déterminer la distance interréticulaire dhkl.
En utilisant des lignes de Kikuchi issues de la diffraction de plans cristallins de haut indice, il
est possible de mesurer dhkl avec des erreurs de l’ordre de 10−2 [34]. En utilisant la transformée
de Hough, une mesure similaire peut aussi être réalisée mais avec un niveau d’erreur supérieur à
2.10−2 [90]. Une fois de plus, la résolution de cette méthode n’est pas satisfaisante pour la mesure
de déformation élastique.
Par ailleurs, on peut imaginer déterminer l’état du cristal en comparant le cliché expérimental à
un cliché simulé. Le cliché simulé est construit en adoptant un modèle géométrique des conditions
de diffraction dans le MEB. La position du point source est fixée par rapport à l’écran EBSD. La
comparaison entre les deux clichés est ensuite réalisée sur l’écran EBSD [95, 96] ou en projetant
le cliché expérimental sur la sphère unité qui sert à construire le cliché simulé autour du point
source [97]. Ces approches rencontrent cependant des verrous importants, en particulier :
— La répartition d’intensité dans les clichés simulés est une représentation imparfaite de celle
du cliché expérimental. L’utilisation de simulations dynamiques coûteuses en temps de
calcul sont nécessaires [98].
— La position expérimentale du point source de la diffraction est actuellement déterminée
avec une incertitude qui entraîne des erreurs potentielles supérieures à 5.10−3 sur les com-
posantes de rotation et de déformation mesurées [99, 100].
— Les diagrammes expérimentaux sont affectés par des distorsions provenant de la chaîne
optique de la caméra EBSD. Ces distorsions ne sont généralement pas simulées et sont
interprétées comme des déformations de l’ordre de 3.10−3 [98].
Une partie de ces artefacts peut être compensée par la calibration de la chaîne optique du système
EBSD et par la détermination plus exacte, mais encore insuffisante, de la position du point source
par un système d’ombrage sur l’écran [101]. Une calibration satisfaisante de cette position est
espérée dans le futur avec l’amélioration de la chaîne mécanique des caméras EBSD [102].
Aujourd’hui, la mesure de déformation élastique (de l’ordre de 10−4) reste donc hors de portée
des stratégies de mesures absolues des déformations.
1.4.2 Mesures relatives par HR-EBSD
Contrairement aux stratégies de mesures absolues, la technique relative permet l’évaluation
des déformations élastiques avec une résolution de 10−4. L’HR-EBSD est en effet peu sensible aux
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incertitudes sur la géométrie de la diffraction et s’accommode mieux des imperfections contenues
dans les clichés expérimentaux. La technique repose sur la capacité de mesurer avec une résolu-
tion subpixel le déplacement d’éléments dans une figure de diffraction par corrélation d’images.
Le principe, les performances et les limites de la méthode sont rappelés dans cette section, en
s’appuyant sur la façon dont elle est implémentée dans le logiciel “StrainCorrelator” développé à
l’École des mines de Saint-Étienne. Un état récent de la technique est présenté dans la référence
[103].
1.4.2.1 Principe de la méthode HR-EBSD
Sous l’action d’une sollicitation mécanique, les éléments de la figure de diffraction changent
de forme et se déplacent. En mesurant ces déplacements en différents endroits de l’image, on
récolte de l’information sur la transformation du cristal. Par un modèle géométrique, il est possible
de reconstruire le tenseur gradient de la transformation et donc de déterminer l’état relatif de
déformation élastique de la maille cristalline.
Les déplacements associés à la déformation élastique sont généralement inférieurs à la taille
d’un pixel de la caméra EBSD. Il est nécessaire d’utiliser une technique de corrélation d’images
pour pouvoir les mesurer. La technique utilisée et ses performances sont présentées en détail dans
[11]. Le principe de la corrélation repose sur la multiplication des transformées de Fourier des
deux images à comparer. Dans la troisième image obtenue, la position du maximum d’intensité
correspond au déplacement que l’on souhaite mesurer (cf. figure 1.35)
FIGURE 1.35 – Principe de la corrélation d’images utilisée en EBSD [11]. Imagettes prélevées
dans le cliché de référence (a.) et dans le cliché de mesure (b.). Image calculée par corrélation (c.),
la position du pic d’intensité correspond au déplacement entre les deux imagettes.
La première utilisation d’une technique de corrélation a été rapportée pour évaluer le déplace-
ment d’un axe de zone [104]. Initialement, les mesures de déplacement sont réalisées en quelques
endroits du cliché. Elles sont principalement utilisées pour quantifier précisément des désorienta-
tions [105, 106, 107] et dans certains cas particuliers une composante du tenseur des déformations
élastiques [104, 108]. La mise au point de l’HR-EBSD étend la mesure aux cinq composantes du
déviateur des déformations élastiques et aux trois composantes de désorientation.
La technique HR-EBSD [109, 110] apporte deux avancées majeures : (i) un modèle géomé-
trique permettant de lier les déplacements observés sur l’écran à l’état mécanique du cristal et
(ii) de nouvelles opérations de filtrage des images avant l’étape de corrélation. Dans le cas de
transformations infinitésimales, la partie déviatorique du tenseur des déformations peut être déter-
minée en mesurant au moins quatre déplacements, avec une fidélité inférieure à 10−4.
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1.4.2.2 Modèle géométrique, lien entre le cristal et les déplacements mesurés
Le modèle géométrique complet présenté ici est celui implémenté dans le logiciel StrainCor-
relator [15, 111, 11], développé à partir du modèle original [109].
Considérons la situation illustrée par la figure 1.36. Le faisceau électronique est fixe dans
l’espace et fait diffracter un volume de matière S. La position d’un élément situé en P0 sur le
cliché de Kikuchi est associée au vecteur r0 de l’espace. Si l’état de déformation change en S
suivant la transformation ∼F alors l’élément observé en P0 se déplace en P . Sur l’écran on mesure
un déplacement q. La relation vectorielle fondamentale qui relie q à ∼F s’exprime de la manière
suivante en fonction de d la distance entre S et sa projection orthogonale PC sur l’écran :
r0 + q =
(
d(
∼F .r0
)
.Zcam
)
∼F .r0 (1.51)
FIGURE 1.36 – Modèle géométrique des conditions de diffraction utilisé en HR-EBSD.
Dans l’équation (1.51), si ∼F est composée avec une transformation hydrostatique λ∼I , le dé-
placement q n’est pas modifié car λ se retrouve au numérateur et au dénominateur de la fraction.
À partir de la mesure des déplacements, il sera donc impossible de mesurer la partie hydrostatique
de ∼F .
Pour une valeur de ∼F , la relation (1.51) permet de calculer le déplacement théorique q
r0
th
observé dans la direction r0 en P0. Il est possible de comparer cette valeur à celle mesurée par
corrélation d’images qr0
exp
. Comme on recherche à déterminer huit composantes de ∼F , il faut réali-
ser la mesure de quatre qr0
exp
indépendants. Généralement le déplacement expérimental est estimé
sur environ 20 à 30 positions sur le cliché. Huit composantes de ∼F sont obtenues en minimisant la
fonction : ∑
r0
||qr0
th
− qr0
exp
||2 (1.52)
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1.4.2.3 Prise en compte des gradients d’orientation
La mesure des déplacements par corrélation ne donne des résultats exacts que pour deux
images identiques et translatées. Lorsque la transformation mécanique du cristal génère une forte
désorientation, la forme des éléments du cliché change à cause de l’effet de la projection sur
l’écran. Pour des rotations supérieures à 1◦, la qualité de la corrélation diminue fortement et en-
gendre des erreurs sur la détermination des déformations. Pour seulement 3◦ de désorientation
l’erreur atteint 10−3 [15].
Une solution consiste à transformer l’une des deux images afin de pouvoir réaliser la cor-
rélation sur deux clichés avec la même orientation apparente [15, 112]. En utilisant le modèle
géométrique, une image est tournée numériquement de la désorientation approximative entre les
deux clichés (cf. figure 1.37). La transformation résiduelle est estimée par corrélation d’images.
La transformation totale est reconstruite comme la composition de la désorientation et de la trans-
formation mesurée.
FIGURE 1.37 – Procédure de pré-rotation d’un cliché de Kikuchi avant corrélation d’images,
permettant de tenir compte d’une désorientation supérieure à 1◦ avec le cliché de référence [15].
La diminution de l’erreur sur la mesure apportée par cette procédure est importante pour les
fortes désorientations (> 3◦). Cependant, son application pour de faibles désorientations reste
contestable car la connaissance insuffisante de la position du point source peut induire dans la
procédure des erreurs de l’ordre de 6.10−4 [112].
1.4.2.4 Corrections liées au balayage du faisceau sur l’échantillon
En pratique, il est nécessaire de comparer la déformation en au moins deux points de l’échan-
tillon. Comme en microdiffraction Laue, le faisceau incident peut rester fixe et la platine est utilisée
pour déplacer l’échantillon. Cette stratégie ne permet pas de bénéficier de l’excellente résolution
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spatiale du faisceau électronique. En outre, le déplacement de la platine n’est pas forcement syn-
chronisé avec le système EBSD. Naturellement, l’utilisateur préférera déplacer le faisceau en lais-
sant l’échantillon fixe. Le balayage faisceau est en outre plus rapide que le déplacement platine.
Lorsque le faisceau se déplace sur l’échantillon, la position du point source évolue en consé-
quence et on observe sur l’écran le déplacement de la figure de diffraction. Il est impératif de
soustraire ce déplacement de celui mesuré par corrélation d’images sous peine d’interpréter l’effet
du déplacement du faisceau comme une déformation du cliché. Le modèle de correction utilisé
considère que la surface de l’échantillon, parfaitement plane, est parcourue de manière régulière
par le faisceau, généralement suivant une grille rectangulaire alignée avec l’axe de tilt.
Pour un échantillon soigneusement positionné et une cartographie de taille limitée (< 100 µm),
ce modèle de correction est satisfaisant. Par exemple, une incertitude de 1◦ sur l’angle de tilt
introduit une erreur sur les déformations qui reste inférieure à la résolution de la mesure [11].
Dans le cas de cartographies de taille plus importante, il sera nécessaire de contrôler avec pré-
cision le positionnement de l’échantillon dans le microscope et la planéité de la surface de manière
à éviter les artefacts liés au balayage [113]. Il faut noter que lorsque le faisceau se déplace per-
pendiculairement à l’axe de tilt, le point source s’éloigne ou se rapproche de l’écran. La figure de
diffraction apparaît zoomée et cet effet est actuellement négligé dans la procédure de corrélation.
Tout écart à la planéité de la surface va par ailleurs introduire une correction erronée de la position
du point source.
1.4.2.5 Calcul du tenseur des déformations élastiques
En HR-EBSD, la transformation mécanique étudiée relie l’état mécanique du point de réfé-
rence à celui du point de mesure, une situation identique à celle de la mesure Laue-DIC. Dans la
version 2.5 de StrainCorrelator, la décomposition polaire de ∼F (dont on ignore la partie hydro-
statique) est utilisée pour calculer le déviateur du tenseur de Green-Lagrange ∼E
∗ et le vecteur de
RodriguesR (cf. section 1.1). L’orientation absolue approchée du cristal de référence est obtenue
par une mesure EBSD conventionnelle. Dans le cas cubique, la loi d’élasticité est appliquée dans
le repère du cristal, avec un formalisme de grandes transformations pour obtenir ∼Σ
∗ puis ∼σ
∗.
Pour retrouver la partie hydrostatique de ∼E, on peut admettre que le volume de matière diffrac-
tant présente un état de contraintes planes. Cette hypothèse est valide si le gradient de contrainte
sous la surface est suffisamment faible. On impose alors trois conditions sur la forme de ∼σ, ce qui
permet de reconstruire ∼σ à partir de ∼σ
∗. En appliquant la loi d’élasticité à nouveau, on fixe ∼E.
Les grandeurs calculées sont ensuite transportées vers le repère échantillon. La convention
utilisée pour définir ce repère est celle introduite dans le logiciel EBSD Channel5. Dans la confi-
guration des systèmes EBSD auxquels nous avons eu accès ce repère est inversé par rapport à
l’image de l’échantillon acquise par le MEB (cf. figure 1.38).
1.4.2.6 Performances de l’HR-EBSD
La résolution spatiale de l’HR-EBSD est liée à la taille du volume source des électrons rétro-
diffusés. Par simulation Monte-Carlo, on estime la taille de ce volume inférieure à 90×30×25 nm3
pour une acquisition typique dans un acier austénitique. Notons que la majorité du signal provient
du centre du volume source. Ceci peut conduire à la notion de résolution spatiale effective, définie
comme la distance minimale à partir de laquelle la mesure réalisée est perturbée par un objet situé à
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FIGURE 1.38 – Définition du repère échantillon selon StrainCorrelator par rapport aux images
MEB obtenues en configuration tiltée dans cette thèse.
la périphérie du volume source (e.g. un joint de grain) [114]. Une proposition pour l’établissement
de cette notion en HR-EBSD a été rapportée récemment [115].
La fidélité de la technique est de 10−4 sur toutes les composantes des tenseurs de déformation
et de rotation. Dans le cas de transformations infinitésimales, la justesse (évaluée sur des matériaux
au comportement élastique) est également de 10−4 [111, 11]. Une amélioration de la fidélité est
attendue en utilisant des images de diffraction avec une échelle de niveaux de gris plus discrétisée
[116]. Pour obtenir ces performances, il est nécessaire de calibrer finement le système EBSD
[101], de prendre garde à la planéité de l’échantillon, à son positionnement dans le microscope et
aux spécificités du système de balayage [113]. La qualification d’échantillons standards dans le
domaine élastique a permis de valider une partie de ces pré-requis [117].
En présence d’une désorientation supérieure à 1◦ par rapport au point de référence, la justesse
de la mesure est dégradée. Il est alors nécessaire d’introduire une étape supplémentaire de rotation
numérique de l’un des deux clichés avant de réaliser la corrélation [15]. Cette étape permet de
réduire considérablement l’erreur de mesure mais des incertitudes de l’ordre de 6.10−4 subsistent
[112]. Actuellement, à cause de la connaissance approximative de la position du point source de
la diffraction, la mesure relative entre deux points désorientés de plus d’un degré est six fois plus
incertaine que pour une transformation infinitésimale.
1.4.3 Champs d’applications
L’EBSD à haute résolution angulaire a été développée sur des matériaux de l’industrie mi-
croélectronique. L’application phare est l’évaluation des contraintes dans des couches de SiGe
déposées sur un substrat de silicium [109, 110, 111, 118, 117]. Le silicium est également un ma-
tériau de choix pour l’étude des champs de déformation [111, 119, 120, 121] ou de la topologie
induite par indentation [122]. Des travaux sur un monocristal de BaTiO3 [123] et de GaAs [124]
ont également été rapportés, ainsi que des mesures dans une couche de zircone [79].
Dans les matériaux métalliques, les mesures d’HR-EBSD sont généralement employées d’une
part pour évaluer l’état de contrainte et d’autre part pour estimer les densités de dislocations géo-
métriquement nécessaires (GND).
L’évaluation des densités de GNDs est réalisée à partir du tenseur des rotations. Le détail des
stratégies de calcul est décrit dans les références [125, 126, 127, 103]. La densité de GNDs a
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été évaluée à partir de mesures HR-EBSD autour de marques d’indentation dans du fer [125], du
tantale [126], un alliage de titane et un acier [128]. Des études similaires sont présentées dans des
polycristaux d’alliage de titane [129, 130, 131, 132], de nickel [133] et de cuivre [134, 12, 135]. Par
ailleurs une analyse simple des composantes de rotations a permis de déterminer la zone plastique
en fond de fissure dans un monocristal de tungstène [136].
Une partie des études sur les champs de déformations élastiques (contraintes) vise à mieux
appréhender des phénomènes locaux. Un exemple est l’étude du comportement des interfaces
austénite-martensite [137] et martensite-ferrite [128] dans les aciers. La technique s’applique avan-
tageusement à l’étude du comportement mécanique autour de marques d’indentations [125, 128] et
à la caractérisation des mécanismes de transmission de la déformation au joint de grain [131, 132].
Le champ de déformation autour d’une inclusion dans un superalliage base nickel a également été
mesuré [133]. Comme les phénomènes étudiés sont localisés, il est relativement facile de trouver
un point de référence unique et probablement non contraint pour ces mesures relatives.
La seconde partie des études sur les champs de déformation élastique s’intéresse au com-
portement mécanique d’un groupe de grains. Généralement, l’échantillon est sollicité ex-situ et
seul l’état de contraintes résiduelles est étudié. Les matériaux étudiés dans ce cadre sont le nickel
[138], le cuivre [134, 12], l’acier [15] ou encore le zirconium [139]. Des champs de déformation
ont néanmoins été observés lors d’un essai de traction in-situ sur un acier inoxydable austénitique
[140]. Pour ces études, il est impossible de trouver un point de référence unique. La comparaison
des valeurs grain à grain peut s’avérer périlleuse car l’état de contrainte des points de référence est
inconnu. Une stratégie envisagée pour estimer cet état est d’extraire les valeurs d’une simulation
éléments finis [141].
Les valeurs de déformation (ou de contraintes) rapportées dans ces études sont souvent im-
portantes devant les valeurs mécaniques caractéristiques du matériau. Ceci est particulièrement
vrai pour les études réalisées sans la procédure de pré-rotation du cliché introduite à la sec-
tion 1.4.2.3 (cf. e.g. la partie discussion de [139]). Même lorsque les gradients d’orientation sont
pris en compte, des contraintes de l’ordre de 500 MPa restent estimées dans un échantillon de
cuivre dont la limite élastique macroscopique est inférieure à 70 MPa [12]. On rappelle qu’il est
conseillé de considérer les résultats avec un certain recul dans les cas où la mesure est associée à
une transformation mécanique élastoplastique.
Les études qui s’intéressent à la modélisation du comportement mécanique du matériau sont
assez rares. Une modélisation éléments finis de l’essai mécanique est parfois réalisée pour valider
qualitativement [120] ou quantitativement [111] les mesures. Les paramètres du modèle sont alors
issus de la littérature et le résultat de la modélisation est pris comme référence. Les champs ex-
périmentaux sont utilisés comme données dans deux études. La première a permis l’identification
des paramètres d’un modèle analytique de transfert local de la déformation au joint de grain dans
du titane [131, 132]. La seconde est la calibration d’un modèle EF de plasticité utilisant la notion
de déformation libre pour modéliser les champs de déformation élastique résiduelle autour d’une
inclusion [142]. Les résultats de cette étude ont été comparés aux résultats obtenues avec une loi
de plasticité cristalline [143] dont les paramètres sont tirés de la littérature.
Bilan
La technique HR-EBSD permet une mesure relative de la partie déviatorique du tenseur de
déformation élastique avec une fidélité inférieure à 10−4. Pour des couples de points dont la déso-
rientation est inférieure à 1◦, la justesse des mesures est de 10−4. Pour des points plus fortement
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désorientés, une procédure de pré-rotation du cliché de diffraction est nécessaire et cette valeur
atteint 6 × 10−4. Dans l’acier austénitique, la résolution spatiale a été évaluée à 90 × 30 nm2
latéralement et 25 nm en profondeur.
1.5 Synthèse sur la mesure des déformations élastiques
Les caractéristiques de la mesure de la partie déviatorique du tenseur des déformations élas-
tiques par les techniques de microdiffraction Laue et d’HR-EBSD sont rassemblées dans le ta-
bleau 1.1. Ces techniques sont mises en œuvre lors des essais présentés au chapitre suivant.
microdiffraction Laue Laue-DIC HR-EBSD
Type de mesure absolue relative relative
Traitement et LaueTools [38] Laue-DIC StrainCorrelator [144]
calcul du tenseur décomposition QT décomposition RU décomposition RU
de déformation petites déformations
Fidélité 5× 10−5 10−5 10−4
Justesse
comportement 10−4 10−5 10−4
élastique
comportement fonction 10−5 ? 6× 10−4 ?
élastoplastique du “pixdev” ?
Résolution latérale < 1× 1 µm2 < 1× 1 µm2 90× 30 nm2
> 0,3× 0,3 µm2 > 0,3× 0,3 µm2
en profondeur 40 µm 40 µm 25 nm
(DAXM : 1 µm) (DAXM : 1 µm)
Partie hydrostatique ? mesure énergie mesure énergie contraintes planes
Environnement synchrotron synchrotron MEB
TABLEAU 1.1 – Caractéristiques des mesures du déviateur des déformations élastiques par les
techniques de diffraction
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Chapitre 2
Présentation de la démarche
expérimentale
Ce chapitre présente la démarche expérimentale et le déroulement des essais
dont les résultats sont exploités aux chapitres 3 et 4. Des éprouvettes mono-
cristallines d’acier austénitique, sélectionnées pour représenter le comporte-
ment intragranulaire des aciers 316L, sont sollicitées en flexion quatre points.
Dans un premier temps, les champs de déformation élastique sont observés
avec l’objectif de valider la qualité des mesures (cf. chap. 3). Dans un second
temps, les champs de déformation élastique et totale sont mesurés simultané-
ment, de manière à étudier le comportement local du matériau (cf. chap. 4).
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Présentation du matériau monocristallin
2.1 Présentation du matériau monocristallin
Les essais micromécaniques présentés dans ce chapitre ont été réalisés sur des éprouvettes
monocristallines. Le comportement macroscopique des monocristaux est proche de celui présent
à l’échelle locale (micron). Un intérêt majeur de leur utilisation est donc de pouvoir accéder facile-
ment par la modélisation à l’état de déformation local. L’estimation de cet état constitue un élément
de validation pour les mesures de déformation élastique. Par ailleurs, utiliser un monocristal per-
met de valider notre démarche d’identification du comportement local à partir de mesures locales,
en comparant directement le résultat au comportement macroscopique connu.
Les monocristaux ont un intérêt certain en terme de validation de la démarche d’identification
du comportement local. Cependant, l’apport en terme de connaissances nouvelles du comporte-
ment est attendu sur des microstructures hétérogènes dans lesquelles le comportement local est
incertain. Ainsi, la démarche expérimentale développée dans ce travail a également été mise en
œuvre sur des bi-cristaux et des échantillons polycristallins d’acier austénitique 316L, dans le
cadre d’une autre étude ultérieure. Ces derniers échantillons ont été prélevés dans une tôle qui
constitue une référence à EDF pour les études de mécanismes de dégradation des structures in-
ternes des réacteurs à eau pressurisée.
Une présentation du matériau modèle de notre étude est proposée en comparant quelques ca-
ractéristiques de la tôle polycristalline à celles du monocristal.
2.1.1 L’acier inoxydable austénitique 316L
Le matériau industriel de référence pour cette thèse est un acier inoxydable austénitique de
type 316L suivant la norme américaine AISI. Il est désigné en suivant la norme européenne par le
sigle X2CrNiMo17-12-2. La présentation réalisée ici est adaptée de la référence [145].
2.1.1.1 Composition chimique
Les aciers inoxydables sont utilisés dans les réacteurs nucléaires à eau sous pression pour leur
résistance à la corrosion par l’eau du circuit primaire. La présence de chrome dans leur composi-
tion chimique (au moins 13% en poids [146]) explique cette résistance. L’addition de nickel permet
d’obtenir la phase austénitique, de structure cubique à faces centrées, qui confère à l’alliage une
grande ductilité et une bonne ténacité. Le chrome tend à déstabiliser cette phase austénitique au
profit de la phase ferritique (comportement alphagène) alors que le nickel produit un effet contraire
(comportement gamagène). Pour des valeurs proches de 18% de chrome et 10% de nickel (AISI
304), on obtient une famille d’aciers relativement bon marché et majoritairement constitués d’aus-
ténite.
Pour améliorer encore la résistance à la corrosion de l’alliage 304, les fabricants ont proposé
de rajouter du molybdène et de retirer du carbone à sa composition chimique [147]. L’effet béné-
fique direct du molybdène est démontré dans une majorité de milieux aqueux, en particulier pour
lutter contre la corrosion caverneuse [148]. Diminuer la teneur en carbone sous la barre de 0,03%
permet d’éviter la formation de carbures de chrome aux joints de grains. La formation de ces car-
bures provoque en effet un déficit local en chrome qui favorise la corrosion intergranulaire. Pour
compenser la diminution des propriétés mécaniques due à la faible teneur en carbone, du manga-
nèse doit être présent dans l’alliage. Ce manganèse piège de l’azote dans les sites interstitiels qui
joue donc un rôle similaire au carbone. La composition chimique du 316L (L pour “Low carbon”)
est présentée en table 2.1, d’après la norme nucléaire RCC-M.
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Cr Ni Mo Mn C N S P Si Cu
16− 19 10− 14 2,25− 2,75 < 2 < 0,03 < 0,06 < 0,03 < 0,04 < 1 < 1
TABLEAU 2.1 – Composition chimique (% en masse) de l’acier 316L selon la norme RCC-M.
2.1.1.2 Traitement thermique
L’état d’équilibre à température ambiante lié à la composition chimique du 316L est un mé-
lange d’austénite, de ferrite et de carbures. Cette décomposition apparaît principalement car la so-
lubilité du carbone dans l’austénite diminue fortement quand la température décroit (cf. figure 2.1).
FIGURE 2.1 – Solubilité du carbone en solution solide interstitielle dans une structure austénitique
(diagramme Fe-C, % en masse). D’après [149], figure rapportée par [150].
Les industriels utilisent un traitement thermique d’« hypertrempe » pour former une austénite
sursaturée en carbone. Ils commencent par favoriser la mise en solution solide du carbone à haute
température par un recuit supérieur à 1050 ◦C. Ce recuit homogénéise également la solution solide
de substitution des éléments d’addition (Cr, Ni, Mo, Mn). Une descente en température rapide,
limitant les processus de diffusion, permet enfin de figer la phase austénitique en une phase méta-
stable. La formation de carbures et de ferrite est donc limitée par ce procédé.
2.1.1.3 Microstructure
Le diagramme de Schaeffler, présenté en figure 2.2 donne une indication de la structure de
l’acier, en fonction des quantités relatives d’éléments alphagènes comme le chrome et gamma-
gènes comme le nickel. Le domaine du 316L se situe à la limite de la région austénitique. Dans la
palette de composition acceptable, sa microstructure peut contenir de la ferrite résiduelle.
57
Présentation du matériau monocristallin
FIGURE 2.2 – Position du 316L dans le diagramme de Schaeffler [151] prédisant la structure des
aciers dans le cas des dépôts de soudure. La nuance de référence T217 et la nuance du monocristal
M sont indiquées. Les quantités sont exprimées en % massique.
Le matériau industriel de référence pour notre travail est une tôle référencée T217 suivant
le repère magasin d’EDF. Sa composition chimique est donnée dans le tableau 2.2. D’après le
diagramme de Schaeffler, la nuance T217 conduit à une microstructure strictement monophasée.
En réalité, des bandes de ferrite résiduelle sont observées dans les plans de coupe normaux à
la direction transverse de la tôle (cf. figure 2.3). La fraction massique de cette phase secondaire
est évaluée à moins de 1% et seuls quelques précipités sont présents [152]. Ceci est cohérent avec
la teneur en carbone volontairement faible de l’alliage. La taille de grain dans la tôle T217 se
situe dans la gamme 10− 100 µm. Les observations EBSD montrent que les grains sont équiaxes.
Seuls les grains de ferrite résiduelle sont allongés dans le sens de laminage de la tôle. Des macles,
probablement d’origine thermique, sont présentes.
L’acier 316L est donc principalement constitué d’austénite. Le monocristal utilisé pour nos
expériences peut donc s’envisager comme le matériau modèle des grains qui constitue en quasi-
totalité sa microstructure.
2.1.2 Le monocristal de notre étude
Le monocristal de notre étude a été élaboré à l’École des mines de Saint-Étienne dans les
années 90. Il a été obtenu par solidification dirigée en nacelle horizontale [153] (cf. figure 2.4),
technique dont le principe est rappelé dans la référence [154]. La matière première polycristalline
est placée dans un four qui possède un anneau chauffant mobile. L’énergie apportée localement
par l’anneau permet de faire fondre le métal, qui vient se solidifier dans une orientation uniforme
lorsque l’anneau avance. L’orientation du monocristal est imposée par un germe que l’on posi-
tionne dans le four de manière contrôlée.
Les monocristaux bruts de fabrication se présentent sous la forme de barreaux d’environ 15 cm
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FIGURE 2.3 – Microstructure de la tôle T217 observée en coupe transverse. a. Image de micro-
scope optique montrant les îlots de ferrite sombres allongés dans le sens de laminage. b. Figure de
pôle inverse de la normale à la surface.
de long pour une section utile d’environ 17 × 10 mm2. Le procédé oblige à faire la distinction
entre la tête du barreau, là où commence la solidification dirigée, et la queue où elle se termine. La
queue du barreau est traditionnellement éliminée car elle contient des impuretés. Le monocristal
M auquel nous avons eu accès est une fraction de la partie restante du lingot, d’environ 5 cm de
long. Ce matériau a été synthétisé durant la thèse d’A. Chambreuil-Paret portant sur la corrosion
sous contrainte des aciers 316L [154]. L’annexe B détaille le plan de découpe des différentes
éprouvettes utilisées dans ce travail.
2.1.2.1 Composition chimique
La composition chimique du monocristal M est rapportée dans le tableau 2.2. L’alliage a une
composition globalement proche de la nuance de référence T217. La forte teneur en nickel permet
d’obtenir une phase austénitique même en l’absence de manganèse et de carbone (cf. figure 2.2).
Les éléments légers en solution solide sont en effet difficiles à introduire dans un alliage fabriqué
par solidification dirigée.
Cr Ni Mo Mn C N
Norme RCC-M 16− 19 10− 14 2,25− 2,75 < 2 < 0,03 < 0,06
T217 17,1 11,5 2,58 1,9 0,027 0,051
monocristal M 17,0 14,6 2,3 − − −
TABLEAU 2.2 – Comparaison de la composition chimique (% massique) de la nuance du mono-
cristal M avec la tôle T217. Les éléments en quantité négligeable sont signalés avec un “−”. Do-
sages réalisés par spectrométrie de fluorescence X (éléments lourds), combustion puis absorption
de rayonnement infrarouge (carbone) et fusion puis mesure de conductibilité thermique (azote).
L’étude de la composition chimique a été réalisée en moyenne sur une section du barreau.
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FIGURE 2.4 – Fabrication de monocristaux par solidification dirigée en nacelle horizontale [154].
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Par microsonde de Castaing, il a été vérifié à l’aide d’une série de mesures locales aléatoires que
la composition chimique est homogène dans cette section. Nous considérons que la composition
chimique ne varie pas significativement le long du bloc de monocristal.
2.1.2.2 Caractérisation microstructurale
Des observations en microscopie optique ont été réalisées sur une section du barreau de mono-
cristal, polie au grade un micron et après une attaque oxalique destinée à révéler la microstructure.
Ces observations montrent que le matériau est homogène sur l’extrême majorité de la surface (cf.
figure 2.5). Quelques éléments microstructuraux minoritaires sont néanmoins présents. Les traces
d’une sous-structure à l’échelle du millimètre sont observées. Cette sous-structure est composée
de joints de très faible désorientation (< 1◦, d’après les mesures HR-EBSD et de microdiffrac-
tion Laue présentées aux chapitres 3 et 4). Des cavités sont présentes par endroits bien que ces
dernières n’aient pas été observées sur les échantillons de flexion testés dans ces travaux.
FIGURE 2.5 – Caractérisation microstructurale du monocristal M. a. Présence occasionnelle de
différence de contraste en microscopie optique indiquant la présence de sous-grains. b. Cavités
observées lors des essais de microsonde de Castaing (électrons rétrodiffusés).
2.1.2.3 Densité de dislocation initiale
La densité de dislocation initiale présente dans le monocristal M a été évaluée par D. Loisnard
en microscopie électronique à transmission (MET) [155]. Cette étude a été réalisée à l’aide d’un
microscope Titan (FEI), équipé d’un filtre en énergie. L’utilisation de ce filtre permet de mesurer
l’épaisseur de la lame mince et de déterminer le volume total de cristal observé : 36 µm3. L’échan-
tillon a été prélevé avec une épaisseur initiale importante (500 µm) puis aminci uniquement par
polissage électrolytique afin de ne pas générer de dislocation lors des étapes de préparation.
La densité de dislocation est estimée à partir d’images en champ clair à 1,6 × 1010 m−2, par
la formule de Bailey & Hirsch [156] et en tenant compte des conditions de diffraction. Comme en
témoigne la figure 2.6, l’observation d’un contraste lié à une ligne de dislocation est très rare. Par
conséquent, une longueur totale de ligne de dislocation faible (0,15 µm) est utilisée pour calculer
la densité ρ. Pour des raisons statistiques, cette valeur est donc considérée comme une borne haute
de la densité réelle présente dans le matériau.
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FIGURE 2.6 – Images MET en champ clair ne présentant aucun contraste de diffraction associé à
la présence de dislocations. La condition d’imagerie est donnée par le vecteur de diffraction g.
2.1.3 Grandeurs mécaniques caractéristiques
Les grandeurs mécaniques macroscopiques caractéristiques du monocristal M sont très éloi-
gnées de celles du polycristal T217. Les monocristaux sont mous, extrêmement anisotropes et se
caractérisent par leur très faible limite d’élasticité et leur grande ductilité. Ce comportement s’ex-
plique par l’absence d’éléments interstitiels (C, N), par une faible densité de dislocation initiale et
l’absence de joints de grains.
2.1.3.1 Constantes élastiques
La maille cristalline dans l’austénite au repos possède la symétrie cubique. Son comportement
élastique est donc caractérisé par les trois constantes d’élasticité présentées dans le tableau 2.3.
Les valeurs utilisées tout au long de ce manuscrit sont issues du travail [157] sur le comportement
élastique de l’acier 316L.
C11 C12 C44
316L (d’après [157]) 206 133 119
TABLEAU 2.3 – Constantes élastiques en GPa de l’acier 316L.
2.1.3.2 Dureté
Le tableau 2.4 présente les résultats d’essais de microdureté. Ces essais ont été réalisés sur des
coupes polies au micron avec un indenteur Vickers et une charge nominale de 100g. La dureté est
déterminée à partir de la longueur des diagonales des marques d’indentation, mesurée par micro-
scopie optique. Les résultats du tableau sont une synthèse des valeurs d’une soixantaine d’indents
par matériau, répartis sur une section du monocristal d’environ 10× 17 mm2 (cf. annexe B) et sur
une surface de même taille de la tôle.
Comme attendu, la dureté du monocristal est plus faible que celle de la tôle. La dureté est par
ailleurs homogène dans la section du barreau de monocristal comme l’illustre le faible écart type
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des résultats.
T217 Monocristal M
HV (100g) 146± 5 111± 2
Direction d’indentation − [1 0 0]
TABLEAU 2.4 – Dureté Vickers (100g) sur coupes polies au micron.
2.1.3.3 Comportement en traction monotone
Les comportements macroscopiques en traction du monocristal M et de la tôle T217 sont
illustrés par la figure 2.7. La limite d’élasticité du polycristal est estimée à 255 MPa (Rp 0,2%) [152].
Comme le montre la figure 2.8, le comportement du monocristal est fortement anisotrope, avec
une limite d’élasticité apparente qui varie entre 50 MPa et 105 MPa. L’écrouissage du matériau
(monocristallin et polycristallin) est important puisque à 30 % de déformation totale la valeur de
la contrainte est trois fois supérieure à la limite d’élasticité.
FIGURE 2.7 – Courbes de traction rationnelles quasi-statiques à température ambiante obtenues
sur des éprouvettes polycristallines de tôle T217 [152] et sur une éprouvette de monocristal M
sollicitée dans la direction [1 0 0] (ε˙ = 4× 10−7 s−1) [154].
2.1.3.4 Comportement du monocristal dans la transition élasto-plastique
Une connaissance fine du comportement du monocristal M dans la transition élasto-plastique
est particulièrement importante pour appuyer le travail rapporté dans ce manuscrit. En effet, les
essais de flexion présentés plus loin font intervenir des déformations totales du matériau en deçà
de 0,5 %. Dans ces essais, le cristal est principalement sollicité suivant les directions < 1 0 0 >. On
cherche donc à déterminer le comportement en traction du cristal, dans la direction [1 0 0], lors des
premiers instants de la plasticité.
Les données disponibles sur le monocristal M, issues de la thèse [154], ne sont pas adaptées
pour étudier le comportement à faibles déformations plastiques. En particulier car la déforma-
tion de l’éprouvette y est estimée à partir de la mesure du déplacement traverse du mors mobile
de la machine de traction. Cette méthode de mesure, sensible aux interactions entre les têtes de
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FIGURE 2.8 – Influence de la direction de traction sur la réponse mécanique du monocristal M
[154]. Essais réalisés sur des éprouvettes de corrosion sous contrainte dans un milieu MgCl2 à
117 ◦C.
l’éprouvette et les mors de traction, n’est pas suffisante pour résoudre avec précision la transition
élasto-plastique.
Deux essais de traction avec suivi de la déformation de l’éprouvette par corrélation d’images
numériques et extensométrie vidéo ont été réalisés avec l’aide de E. Bosso, N. Brynaert et M.
Mahé. Ces essais se déroulent in-situ dans un microscope électronique à balayage. Au centre
de la partie utile de l’éprouvette sont déposés par lithographie deux marqueurs et un mouchetis
constitués d’un fin dépôt d’or (cf. figure 2.9). L’or vient créer un contraste de Z (numéro atomique)
dans les images en électrons rétrodiffusés, que l’on utilise pour faire de la corrélation d’images sur
le mouchetis.
Dans la transition élasto-plastique, le champ de déformation mesuré sur le mouchetis est relati-
vement homogène. La valeur de déformation moyenne sur le champ représente bien la déformation
du matériau dans la section utile de l’éprouvette. En effet, à ces faibles niveaux de plasticité, la
déformation n’est pas localisée. En particulier, nous montrerons que la déformation moyenne sur
le champ du mouchetis (400 × 400 µm2) est identique à la déformation estimée sur une base de
mesure plus importante (2 mm) par vidéo-extensométrie entre les deux marqueurs.
Les éprouvettes de traction, notées Trac1 et Trac2, ont été découpées dans le bloc de monocris-
tal M par électro-érosion suivant le plan présenté dans l’annexe B. Les axes des éprouvettes sont
parallèles aux axes < 1 0 0 > du cristal à ± 3 ˚. Les deux faces de l’éprouvette ont été polies avec
un papier abrasif SiC 1000 pour s’affranchir de l’écrouissage de surface induit par le procédé de
découpe. La face observée a ensuite été polie jusqu’à une finition au diamant 1 µm. La partie utile
des éprouvettes est longue de 8,0± 0,1 mm et large de 3,0± 0,1 mm. L’épaisseur de l’éprouvette
Trac1 est de 0,57± 0,01 mm, celle de l’éprouvette Trac2 de 0,47± 0,02 mm. Les caractéristiques
du mouchetis utilisé et de la technique de dépôt sont celles développées à EDF et rapportées dans
les travaux de thèse d’A. Guery [7, 158].
La platine de traction utilisée est un modèle Aquila de la société Micromecha. Elle est équipée
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FIGURE 2.9 – Essai de traction avec mesure de la déformation par corrélation d’image et ex-
tensométrie. a. Éprouvette en place dans les mors de la machine de traction in-situ du MEB.
b. Deux marques et un mouchetis d’or sont déposés par lithographie au centre de la partie utile de
l’éprouvette (image en électrons rétrodiffusés). c. et d. détails du mouchetis avec l’histogramme de
niveaux de gris associé à l’image en électrons rétrodiffusés utilisée pour la corrélation d’images.
Les taches du mouchetis ont une taille de 1 µm et sont espacées en moyenne de 2,5 à 5 µm.
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d’une cellule de force de 2000 N avec une incertitude sur la mesure de la force d’environ 0,5 %.
Cette machine est adaptée pour travailler sous vide dans un microscope électronique à balayage. Le
MEB utilisé est un MIRA 3 de la société TESCAN qui a la particularité de posséder un système
d’imagerie grand champ avec de faibles distorsions d’images. Le chargement est effectué avec
une vitesse de consigne 1 de 1,25 × 10−4 (déplacement de la traverse à 1 µm s−1). L’essai est
interrompu régulièrement (tous les 6 N dans la pente élastique puis tous les 0,1 % jusqu’à environ
2 % de déformation totale). Deux images en électrons rétrodiffusés sont acquises à chaque pas de
chargement avec une tension de 30 kV et un courant de 0,5 nA à une distance de travail de 15 mm.
La première image, grand champ (3,5×3,5 mm2), permet d’évaluer le déplacement des marqueurs
pour la mesure d’extensométrie. La deuxième image, localisée sur le mouchetis (500× 500 µm2),
est utilisée pour la corrélation d’images.
Les images du mouchetis (2048× 2048 pixels, 8 bits, 1 pixel = 0,27 µm) sont traitées avec le
logiciel VIC_2D. Comme l’illustre la figure 2.10, l’image est discrétisée en imagettes carrées de
50 pixels de côté espacées de 10 pixels. Le déplacement suivant une transformation qui autorise
le changement de forme des imagettes (i.e. au moins une transformation homogène) est détermi-
née en minimisant un coefficient de corrélation normalisé. Le champ de déformation est calculé
puis lissé par un filtre gaussien de largeur totale de 15 imagettes. L’incertitude sur la mesure lo-
cale (0,06 %) est estimée comme la déformation moyenne mesurée en corrélant deux images du
mouchetis translaté physiquement de 10 µm selon x et y.
Le champ de déformation suivant l’axe de traction obtenu pour 0,5 % de déformation moyenne
est illustré par la figure 2.11. L’hétérogénéité du champ s’explique par la grande résolution spatiale
de la mesure qui permet de détecter la localisation des déformations autour des premières bandes
de glissement. Ces bandes de glissement appartiennent à au moins deux systèmes actifs qui se
croisent perpendiculairement en surface. La déformation moyenne sur le champ est utilisée pour
estimer la déformation macroscopique de la partie utile de l’éprouvette.
FIGURE 2.10 – Mesure par corrélation d’images du champ de déformation totale sur le mouchetis.
L’image initiale est discrétisée en imagettes carrées de 50 pixels de coté, avec un pas de 10 pixels.
Les valeurs de déformation moyenne issues de la corrélation d’images permettent de tracer les
1. La vitesse de déformation réelle, évaluée à posteriori par corrélation d’image, varie entre 10−5 et 1,2 × 10−4.
Cette variation est attribuée aux phases d’accélération provoquées par les interruptions fréquentes du chargement.
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FIGURE 2.11 – Champ de déformation totale à 0,5 % de déformation moyenne. Des bandes de
localisation apparaissent en lien avec le positionnement des bandes de glissement sous-jacentes.
courbes de la figure 2.12. Ces courbes sont très similaires à celles obtenues avec les mesures d’ex-
tensométrie sur les marqueurs (cf. figure 2.13). La mesure par extensométrie est réalisée manuelle-
ment avec une incertitude sur la position des marqueurs de l’ordre de 1 pixel (1 pixel = 1,71 µm),
rapportée à une base de mesure d’environ 1100 pixels. L’incertitude sur la mesure des déforma-
tions est donc estimée à 0,1 %, à comparer avec des valeurs de l’ordre de 0,06 % en corrélation
d’images. Les mesures par extensométrie sont donc plus incertaines que celles réalisées par cor-
rélation d’images. Elles permettent cependant de valider la représentativité du champ observé en
CIN (400 × 400 µm2) puisque les mesures sont cohérentes avec celles réalisées sur une base de
mesure plus large (2 mm).
Les courbes de traction (figure 2.12) permettent d’observer sans ambiguïté le franchissement
de la limite d’élasticité, détectée à 0,1 % de déformation pour une contrainte d’environ 60 MPa.
Ces valeurs physiques peuvent paraître éloignées de la limite d’élasticité apparente pour des
courbes de traction conventionnelles dans le domaine plastique (c.f. figure 2.14).
On s’intéresse maintenant au comportement du monocristal à plus fort taux de déformation.
Connaissant précisément le comportement du cristal dans la transition élasto-plastique, il est pos-
sible de corriger la mesure de la déformation calculée à partir du déplacement traverse. Cette
mesure rend compte du déplacement du mors mobile qui est différent du déplacement imposé
aux limites de la partie utile de l’éprouvette. Une correction envisageable est de supposer que la
machine se comporte comme un ressort de raideur K. L’allongement réel de l’éprouvette ∆lréel
dépend alors du déplacement mesuré ∆lmesuré et de la force F de la manière suivante :
∆lréel = ∆lmesuré − F
K
(2.1)
Le coefficient K est ajusté de manière à ce que la déformation traverse corrigée soit proche
de celle mesurée par corrélation d’images. Avec une valeur K = 1 kN mm−1 et en considérant
l’existence d’un jeu initial dans la machine (i.e. en postulant une élongation nulle pour un niveau
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FIGURE 2.12 – a. Comportement du monocristal M dans la transition élasto-plastique, en traction
suivant la direction [1 0 0], pour une vitesse de déformation de 1,2 × 10−4. La déformation est
mesurée par corrélation d’images sur un champ de 400 × 400 µm2 au centre de la partie utile de
l’éprouvette. b. Détail de la courbe (a.)
FIGURE 2.13 – Comparaison des mesures de déformation réalisées par corrélation d’image et par
extensométrie durant l’essai Trac1.
FIGURE 2.14 – a. Courbe de traction basée sur le déplacement du mors de traction, corrigée de la
raideur machine pour décrire correctement les points issus de la corrélation d’images. b. Compa-
raison de la réponse du monocristal M suivant la direction [1 0 0] (corrigée de la raideur machine)
avec les données issues de la thèse [154].
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de précharge suffisant : 50 % de la limite d’élasticité), il est possible de décrire convenablement
les premiers instants de la plasticité comme le montre la figure 2.14. En tenant compte de ce
déplacement corrigé, on remarque que le comportement plastique mesuré dans nos essais est en
accord avec les données de la thèse [154] (cf. figure 2.14).
2.1.4 Mécanismes de plasticité en déformation monotone
L’énergie de faute d’empilement (EFE) est un indicateur de la difficulté avec laquelle des dé-
fauts planaires apparaissent dans les cristaux. Cette énergie est un paramètre important pour com-
prendre le caractère dissocié de certaines dislocations. Elle gouverne également les phénomènes
de maclage et de transformation de phase lors de la déformation plastique.
Pour une EFE élevée, l’austénite est stable vis-à-vis de la déformation. Le mécanisme pré-
pondérant est le glissement de dislocations parfaites. Lorsque l’EFE diminue, le glissement de
dislocations dissociées, du micromaclage et des transformations de phase martensitiques sont ac-
tivés [159].
La formule empirique de Pickering permet d’estimer l’EFE en fonction de la composition
chimique massique de l’acier, à température ambiante [160] :
EFE (mJ m−2) = 25,7 + 2 %Ni + 410 %C− 0,9 %Cr− 77 %N− 13 %Si− 1,2 %Mn (2.2)
Cette expression donne une énergie d’environ 32 mJ m−2 pour la nuance T217, et 40 mJ m−2
pour le monocristal M. Cette valeur intermédiaire est à comparer avec celle de l’or (32 mJ m−2)
et du cuivre (45 mJ m−2), métaux purs dans lesquels les dislocations sont seulement faiblement
dissociées [161].
2.1.4.1 Stabilité vis-à-vis des transformations martensitiques
L’EFE diminue fortement avec la température. En dessous d’une température critique, notée
Md, l’austénite commence à se déformer partiellement par transformation martensitique. Dans le
cas de la tôle T217, dont l’EFE est plus faible que le monocristal M, Md reste inférieure à 20 ◦C
[152]. À température ambiante, nos nuances d’acier 316L sont stables vis-à-vis des transforma-
tions de phases. Expérimentalement il a été vérifié dans un échantillon de T217, déformé de 36%
en traction, qu’aucune évolution significative de la quantité de martensite n’est détectable [152].
2.1.4.2 Stabilité vis-à-vis du maclage d’origine mécanique
Le maclage dans l’austénite, de structure cubique à faces centrées, est favorisé par une faible
EFE, donc à basse température. L’apparition de ce mécanisme est intimement lié à la composition
chimique du matériau et en particulier à sa teneur en carbone et en azote. Le maclage apparaît
de manière classique pour des niveaux de déformation élevés ou à fortes vitesses de sollicitation
[162].
Dans la référence [163], des observations au microscope électronique à transmission sont réa-
lisées sur un acier 316L sollicité en traction quasi-statique à différents niveaux de déformation.
L’article ne donne pas la composition chimique des échantillons mais la valeur de 30 mJ m−2
est évoquée. La déformation de cet acier est expliquée uniquement en termes de glissement des
dislocations et il n’est jamais fait mention de la présence de maclage.
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Nos nuances d’acier sont donc stables vis-à-vis du maclage lorsqu’on les sollicite à tempéra-
ture ambiante, de manière monotone quasi-statique à faibles déformations. Dans ces conditions,
le comportement plastique du matériau est donc contrôlé par le seul mouvement des dislocations.
2.1.4.3 Glissement cristallographique dans l’austénite
Dans les cristaux de structure cubique à faces centrées (CFC), les plans cristallographiques
denses sont de type {1 1 1}. Les dislocations parfaites peuvent glisser dans ces plans suivant les
directions denses de type < 1 1 0 >. Les 12 systèmes de glissement de la structure CFC sont
rappelés dans le tableau 2.5 selon la convention de Schmid & Boas. À température ambiante et
hors des cas de fluage (où les vitesses de sollicitation sont alors très faibles,< 10−5), le glissement
est largement prépondérant sur les mouvements de montée.
Plan n ( 1 1 1 ) ( 1 1¯ 1 )
Directionm [ 1¯ 0 1 ] [ 0 1¯ 1 ] [ 1¯ 1 0 ] [ 1¯ 0 1 ] [ 0 1 1 ] [ 1 1 0 ]
Schmid & Boas B4 B2 B5 D4 D1 D6
µ Schmid : σ [ 0 1 0 ] 0 1/
√
6 1/
√
6 0 1/
√
6 1/
√
6
Plan n ( 1¯ 1 1 ) ( 1¯ 1¯ 1 )
Directionm [ 0 1¯ 1 ] [ 1 1 0 ] [ 1 0 1 ] [ 1¯ 1 0 ] [ 1 0 1 ] [ 0 1 1 ]
Schmid & Boas A2 A6 A3 C5 C3 C1
µ Schmid : σ [ 0 1 0 ] 1/
√
6 1/
√
6 0 1/
√
6 0 1/
√
6
TABLEAU 2.5 – Systèmes de glissement de la structure CFC d’après Schmid & Boas. Le vecteurn
indique la normale au plan de glissement. Le vecteur m indique la direction de glissement. Le
facteur de Schimd µ Schmid est rappelé pour une contrainte uniaxiale suivant l’axe [ 0 1 0 ] du cristal.
Dans le cas de l’austénite du 316L, l’EFE relativement faible permet aux dislocations de se dis-
socier en deux dislocations partielles reliées par un défaut d’empilement. Dans cette configuration,
le coût énergétique pour faire changer la dislocation de plan de glissement est très important. Le
glissement reste donc exclusivement planaire, contrairement aux métaux à forte EFE dans lesquels
on observe du glissement dévié.
Bilan
Dans sa nuance polycristalline de référence T217, le 316L possède une microstructure mo-
nophasée austénitique présentant très peu de précipités et moins de 1% de ferrite résiduelle. Le
monocristal austénitique de notre étude est un matériau modèle des grains qui composent sa mi-
crostructure. Ce monocristal est constitué de larges sous-grains faiblement désorientés (< 1˚) et
possède une densité de dislocations initiale inférieure à 1,6 × 1010 m−2. Par une série d’essais
de traction in-situ, le comportement suivant l’axe [ 1 0 0 ] du monocristal a été caractérisé dans la
transition élasto-plastique, pour une déformation totale inférieure à 2 %. L’austénite de nos ma-
tériaux est stable vis-à-vis du maclage et des transformations de phase lorsqu’elle est sollicitée
à température ambiante, de manière monotone quasi-statique. Le mécanisme prépondérant de la
déformation plastique est alors le glissement planaire de dislocations faiblement dissociées.
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2.2 Conditions expérimentales
Cette section vise premièrement à apporter des éléments de justification du choix des condi-
tions expérimentales utilisées pour les essais de flexion rapportés dans ce manuscrit. Les avan-
tages de la mise en œuvre d’essais de flexion quatre points y sont décrits. L’importance de ce type
de sollicitation mécanique a conduit les partenaires du projet ANR Microstress à concevoir une
micro-machine spécifique utilisée et perfectionnée durant ma thèse. Le choix des caractéristiques
géométriques des éprouvettes est abordé. Enfin nous présenterons la gamme de préparation des
éprouvettes, mise au point pour satisfaire aux contraintes imposées par les techniques HR-EBSD
et de microdiffraction Laue.
2.2.1 Avantages de l’essai de flexion quatre points
Les avantages de l’essai de flexion quatre points, présenté dans cette section, ont été montrés
dans le cadre de la validation des mesures de microdiffraction Laue [16, 39] et d’HR-EBSD [11]
sur des monocristaux de silicium. Dans le cadre des travaux de thèse de S. Villert [11], un montage
manuel non-instrumenté avait été conçu et fabriqué à l’École des mines de Saint-Étienne pour
réaliser des mesures in-situ en HR-EBSD. Au lancement du projet ANR Microstress, il a été
décidé de développer ce concept et de réaliser une micro-machine instrumentée. L’objectif de la
démarche était de permettre la réalisation d’essais in-situ de flexion, avec le même équipement
mécanique et sur des éprouvettes similaires, dans le microscope électronique à balayage en HR-
EBSD et sur la ligne BM32 de l’ESRF en microdiffracton Laue.
Comme l’illustre la figure 2.15, l’essai de flexion permet d’introduire dans l’éprouvette un
gradient de contrainte couvrant des états mécaniques de traction et de compression. Pour un mo-
nocristal homogène sollicité dans ses axes de symétrie, il existe à mi-épaisseur de l’échantillon
une fibre neutre sur laquelle l’état de contrainte est nul. On sera donc capable d’évaluer le champ
de contrainte avec une technique relative de mesure (HR-EBSD ou Laue-DIC), en choisissant le
point de référence sur la fibre neutre. La position de la fibre neutre est évidement perturbée par
la présence d’hétérogénéités structurales ou par le comportement anisotrope du matériau. Cepen-
dant, la flexion reste le seul essai mécanique standard qui permet de conserver un état de contrainte
proche de zéro dans une partie de l’échantillon.
Durant l’essai de flexion, le matériau est sollicité localement en traction ou en compression. Il
est possible d’étudier simultanément ces deux états mécaniques avec une seule mesure de champ.
L’utilisation de quatre points de flexion présente deux avantages. Premièrement, la sollicitation
mécanique est invariante quelle que soit la position selon la direction y comprise entre les deux
appuis centraux. Autrement dit, un défaut sur le positionnement des acquisitions suivant l’axe y
n’aura pas d’influence sur le résultat des mesures, dans le cas d’un matériau homogène. Deuxiè-
mement, les contacts entre les points d’appuis et l’éprouvette sont situés loin du point O où sont
réalisées les mesures. Contrairement à la flexion trois points, le champ au centre de l’échantillon
n’est pas perturbé par l’effet local d’un contact.
2.2.2 La machine de flexion in-situ du projet ANR Microstress
La conception du premier prototype de machine de flexion instrumentée a été portée par Y.
Giroir et C. Giral durant leur projet de fin d’études [164] au laboratoire PIMM d’Arts et Métiers
ParisTech. Ce prototype a été réalisé à Mines Saint-Étienne par B. Allirand, G. Chauve et J. Mon-
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FIGURE 2.15 – Essai de flexion quatre points dans le cas d’un matériau homogène isotrope.
a. Illustration du gradient de contrainte se développant dans l’épaisseur de l’échantillon (direc-
tion x). b. Composante suivant l’axe y du champ de contrainte ∼σ et de déformation totale ∼ε
t
présents dans l’épaisseur de l’échantillon. Ces champs sont invariants suivant y entre les deux
appuis centraux.
72
Présentation de la démarche expérimentale
natte. La machine possède un faible encombrement (148 × 53 × 44 mm3) et peut être placée en
position tiltée dans un microscope électronique à balayage. Elle peut fonctionner sous vide.
Cette machine possède un système de fixation par queue d’aronde. Ce système permet de
la déplacer très facilement d’un poste d’observation à un autre tout en maintenant l’éprouvette
sous charge. Cette caractéristique a été mise à profit pour mesurer alternativement le champ de
déplacement total par corrélation d’images sous microscope optique, et le champ de déformation
élastique sur le dispositif de microdiffraction Laue. Le déroulement de cet essai est présenté en
détail dans la section 2.4.
Au moment de l’acquisition des données rapportées dans ce manuscrit, le prototype ne pos-
sédait pas encore un système d’acquisition informatisé et le capteur de déplacement n’était pas
présent. Des améliorations nécessaires à apporter à la chaîne mécanique ont été par ailleurs détec-
tées. La prise en compte du retour d’expérience et l’évolution de la conception de la machine ont
été réalisées par J.-B. Marijon. La machine actuelle, présentée en figure 2.16, possède une inter-
face logicielle (développée par J. Monnatte) qui permet le contrôle du moteur et l’enregistrement
des valeurs de force et de déplacement issues des capteurs.
FIGURE 2.16 – Machine de flexion quatre points développée au sein du projet ANR Microstress,
compatible avec les contraintes géométriques de l’HR-EBSD et de la microdiffraction Laue. a. Vue
d’ensemble et encombrement de la machine instrumentée. b. Détail du montage de l’éprouvette.
La machine est conçue pour travailler sur des éprouvettes de dimension 30× 5× e mm3 avec
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e l’épaisseur variable de l’échantillon. Les quatre points d’appuis sont régulièrement espacés de
9 mm suivant y. Le dispositif dispose de deux cellules de force : 20 N et 200 N. Le capteur de
déplacement est capable de réaliser une mesure sur une plage de 2 mm avec une résolution de
l’ordre du micron.
2.2.3 Préparation des éprouvettes
2.2.3.1 Dimensionnement
La géométrie des éprouvettes de flexion est présentée dans la figure 2.16. Leur longueur L
est supérieure à l’écart maximal entre les appuis des deux machines de flexion que nous avons
utilisées. Cette longueur permet en outre d’observer le centre de l’échantillon tilté en position
EBSD avec une distance de travail convenable de 15 mm. L’épaisseur e = 0,5 mm des échantillons
résulte d’un compromis entre la taille de la zone qu’il est possible de scanner de façon contrôlée
avec le MEB et la volonté de conserver des échantillons manipulables. La hauteur b est choisie de
manière à conserver une forme de poutre élancée. Cette hauteur vaut environ deux fois l’écart entre
les appuis centraux de la machine de flexion Microstress, ce qui permet de respecter le principe
de Saint-Venant et d’obtenir au centre de l’échantillon un champ de flexion non perturbé par les
contacts échantillon/appuis.
FIGURE 2.17 – a. Dimensions optimales pour les éprouvettes. b. Visualisation de l’éprouvette
dans le montage de flexion quatre points.
2.2.3.2 Découpe par électroérosion et conséquences sur la préparation des échantillons.
Les éprouvettes de flexion ont été découpées dans le monocristal par le procédé d’électroéro-
sion, comme illustré dans l’annexe B. Cette technique permet d’obtenir des pièces de petite taille
aux dimensions très précises. Afin de limiter l’écrouissage local, nous avons sélectionné un ré-
glage “semi-finition” plus lent que le réglage conventionnel mais avec un impact moindre sur la
matière située à proximité du trait de coupe.
Comme le montre la figure 2.18, le procédé vient perturber le cristal sous la surface sur environ
150 µm. Les caractéristiques mécaniques de cette couche affectée sont a priori très différentes des
caractéristiques du reste du cristal. Afin de ne pas perturber l’essai mécanique, nous avons souhaité
éliminer ces couches écrouies d’un maximum de surfaces de l’éprouvette. Dans la pratique, les
deux grandes faces (30×5 mm) de l’éprouvette ont été polies en supplément de la face sur laquelle
sont réalisées les mesures de champ (cf. figure 2.17).
Afin d’atteindre l’objectif d’une épaisseur de cristal sain de 500 µm, les éprouvettes brutes sont
découpées avec une épaisseur de 800 µm. La première étape de préparation a donc pour objectif
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de supprimer la couche écrouie des deux grandes faces de l’éprouvette.
FIGURE 2.18 – Image en électrons secondaires (a.) et rétrodiffusés (b.) du volume de matière
présent sous une surface découpée par électroérosion. La présence de contraste dans l’image b.
indique la présence de gradients de rotation jusqu’à 150 µm sous la surface.
2.2.3.3 Préparation des grandes faces
Trois plots de polissage spécifiques permettent de polir les grandes faces des échantillons.
Chaque plot est équipé de deux rainures découpées par électroérosion de 200 µm de profond et
de 5,2 mm de large. Comme l’illustre la figure 2.19, on vient y fixer les éprouvettes en utilisant
de la colle métallographique à chaud. Cette colle est liquide à 140 ◦C et se dissout très facilement
dans un bain d’acétone. Le plot métallique est donc placé sur une plaque chauffante, la colle est
déposée dans la rainure avant d’y placer l’éprouvette. Le refroidissement a lieu à l’air ambiant en
posant sur le couple d’éprouvette un petit bloc de métal possédant un plan poli pour assurer un
bon parallélisme lors du collage.
FIGURE 2.19 – Plot de polissage utilisé pour la préparation des grandes faces. a. Deux rainures
profondes de 200 µm sont adaptées à la hauteur des éprouvettes. b. Éprouvettes collées à chaud.
c. Plot en position dans la machine semi-automatique de polissage avec contrôle de la force.
Le polissage a ensuite lieu dans un système semi-automatique qui contrôle la force appliquée
sur chaque plot. Le fonctionnement de la machine est optimal lorsque trois plots sont présents.
Des plots de résine d’enrobage à chaud ne contenant aucun échantillon sont donc utilisés pour
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équilibrer la machine si besoin. La gamme suivie est présentée dans le tableau 2.6. Le monocristal
étant extrêmement mou et facilement endommageable, la première étape de la gamme fait inter-
venir un papier abrasif au grain relativement fin. Des draps de polissage permettant de conserver
une bonne planéité sont utilisés afin de préserver la géométrie des éprouvettes. Une fois polies, les
éprouvettes sont décollées à chaud et nettoyées dans deux bains d’acétone successifs et un bain
d’eau déminéralisée.
Étape SiC 1000 SiC 1000 SiC 1000 SiC 1200 SiC 2400
Temps 3 min 3 min 3 min 3 min 4 min
Force 15 N 15 N 15 N 15 N 10 N
Étape SiC 4000 Dur 6 µm Dur 3 µm Dur 1 µm
Temps 4 min 30 4 min 7 min 15 min
Force 10 N 10 N 10 N 10 N
TABLEAU 2.6 – Gamme de polissage des éprouvettes monocristallines brutes d’électroérosion.
L’appellation ”Dur“ fait référence au drap de polissage de la gamme du fournisseur Struers.
2.2.3.4 Préparation de la face observée
Les contraintes sur la préparation de la face d’observation (0,5×30 mm2) sont principalement
imposées par la technique HR-EBSD. Premièrement la surface doit être libre de tout écrouissage
provenant des étapes de polissage. Deuxièmement la surface doit être la plus plane possible. En
effet, le modèle HR-EBSD actuel fait l’hypothèse que la position du point source de la diffraction
se déplace sur un échantillon parfaitement plan. Si ce n’est pas le cas, alors il existe un écart entre
la position réelle et la position prise en compte par le logiciel. Cet écart va générer une mauvaise
correction de la valeur des déplacements mesurés dans le cliché EBSD.
Un critère pour considérer le niveau de défaut de planéité acceptable peut être établi en consi-
dérant le raisonnement suivant. La technique de corrélation d’images permet de mesurer des dé-
placements d’environ 0,05 pixels de caméra. Pour un équipement standard dont la taille de pixel
est d’environ 25 µm, cela correspond à un déplacement d’environ 1 µm. Un défaut de planéité
inférieur à 1 µm sur l’échantillon ne sera donc pas détecté. Cette valeur est prise comme critère.
Durant le polissage, les défauts de planéité sont principalement dus aux effets de bord. C’est
à dire à une différence de comportement mécanique ou électrique entre le matériau environnant
(e.g. résine d’enrobage) et l’échantillon. La solution retenue pour éviter ce problème est de placer
de part et d’autre de l’échantillon des éprouvettes similaires sacrificielles, des monocristaux de
même orientation (cf. figure 2.20). Il possible d’obtenir un bon contact entre l’échantillon et les
éprouvettes sacrificielles car leurs grandes faces sont polies miroir. L’ensemble se comporte donc
quasiment comme un unique échantillon plus large.
Une difficulté supplémentaire de la préparation est l’impératif de ne pas déformer l’éprouvette.
Ce risque est en particulier très présent lorsque les éprouvettes sont coulées dans un plot de résine
suivant l’usage des processus de polissage traditionnels. La résine d’enrobage vient alors adhérer
aux surfaces libres des éprouvettes, lorsqu’elle ne pénètre pas entre ces dernières. Il est difficile de
découper l’enrobage et d’extraire l’échantillon préparé sans le tordre.
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FIGURE 2.20 – Configuration utilisée pour polir la surface d’observation d’un échantillon.
Pour parer à ce problème, nous avons développé un système d’enrobage réversible. L’idée est
de tenir les trois échantillons dans un système d’étau en résine, mobile uniquement à chaud. En
utilisant de la colle métallographique, on assemble donc un enrobage qui permet de polir de ma-
nière conventionnelle dans la polisseuse semi-automatique. Cet enrobage est équipé d’un système
de contact électrique assuré par une tresse de cuivre qui permet d’électropolir la surface prépa-
rée, et d’obtenir ainsi une surface sans écrouissage. La tresse de cuivre est maintenue au contact
des échantillons par un morceau de mousse fixé dans la rainure présente dans l’enrobage sous
l’échantillon. Les grandes étapes de la préparation sont illustrées dans la figure 2.21.
La gamme de polissage optimisée pour la préparation de la surface d’observation débute par
la série d’étapes présentée dans le tableau 2.6. On rajoute ensuite une étape de 15 min de diamant
de 0,25 µm sur un drap souple avec une force imposée par échantillon de 10 N. La dernière étape
est un polissage électrolytique de 25 s réalisé sous une tension de 30 V à une température de 6 ◦C.
L’électrolyte utilisé est une solution d’acide perchlorique de type “A2” suivant la dénomination
Struers.
2.2.3.5 Qualité de la préparation
La qualité de la préparation est estimée par deux techniques : la profilométrie optique pour la
topographie de la surface et l’imagerie en contraste cristallin dans le MEB pour l’écrouissage. Les
résultats typiques de ces deux techniques sont illustrés à la figure 2.22.
La profilométrie optique permet d’évaluer la topologie de la surface quasi-plane avec une
résolution en altitude d’environ 50 nm. Elle permet de vérifier que la surface d’observation forme
bien un plan avec la tolérance d’un micron nécessaire pour les mesures HR-EBSD. Généralement
les conditions de planéité sont respectées excepté de 10 à 30 µm du bord de la surface. Dans cette
zone, un relief important provenant de l’étape d’électropolissage s’est développé. La mesure de ce
relief par profilométrie est d’ailleurs incertain. Les mesures de champ que nous réaliserons seront
donc concentrées sur une plage d’environ 450 µm au centre de la surface.
L’imagerie en contraste cristallin (électrons rétrodiffusés) permet de détecter facilement des
gradients de rotation associés à un changement de niveaux de gris dans l’image. En une seule
image, il est possible de s’assurer que l’écrouissage associé aux micro-rayures des diamants de
polissage a été totalement éliminé par l’étape de polissage chimique. L’homogénéité du contraste
dans les différents sous-grains est vérifiée à plusieurs grandissements.
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FIGURE 2.21 – Étapes de préparation de la face observée des échantillons. a. Moulage, découpe
et polissage d’un plot de résine dont l’épaisseur est identique à la hauteur des éprouvettes. b. Un
étau est réalisé en collant à chaud les deux demi-plots sur un support possédant une rainure. La
rainure permet d’assurer un contact électrique en face arrière par l’intermédiaire d’une tresse de
cuivre. c. Les échantillons sont mis en place à chaud et maintenus en position lors du refroidisse-
ment. d. Ils sont polis dans une machine semi-automatique. e. La région centrale est électropolie.
f. L’échantillon prêt est libéré à chaud puis stocké avant l’essai.
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FIGURE 2.22 – Étape de validation de la préparation de la surface observée des échantillons.
a. Mesure par profilométrie optique de la topologie permettant de vérifier que la zone centrale de
la surface (∼ 450 µm) respecte les conditions de planéité requise pour une acquisition HR-EBSD.
b. Image en contraste cristallin (électrons rétrodiffusés). Le contraste uniforme dans chaque sous-
grain est une indication de la qualité de la préparation en terme d’écrouissage.
Bilan
Solliciter nos échantillons en flexion quatre points permet d’observer un champ mécanique
riche (constitué d’états de compression et de traction) et de conserver un point de référence non
contraint pour les mesures de déformations relatives. Une machine de flexion in-situ adaptée aux
essais HR-EBSD et de micro-diffraction Laue a été développée dans le cadre du projet ANR Mi-
crostress. Cette machine polyvalente a été mise en œuvre pour réaliser alternativement les mesures
de microdiffraction Laue et de corrélation d’images présentées dans la section 2.4. La préparation
des échantillons de flexion permet de s’assurer que les essais mécaniques sont réalisés sur un ma-
tériau non-écroui homogène. Le processus de polissage de la surface d’observation est optimisé
pour obtenir une mesure de qualité des champs de déformations élastiques, en particulier avec la
technique HR-EBSD.
2.3 Déroulement de l’essai de validation Laue-DIC / HR-EBSD
L’essai présenté ici a été conçu pour évaluer la justesse des mesures de déformations élastiques
dans un matériau déformé plastiquement. Les résultats de cette étude sont discutés au chapitre 3.
L’objectif expérimental est de créer un profil de contraintes résiduelles dans une éprouvette de
flexion, puis de mesurer l’état de déformation élastique associé par Laue-DIC et HR-EBSD afin
de comparer les résultats.
Un monocristal homogène, non-contraint et non-écroui est sollicité en flexion quatre points.
L’essai mécanique est interrompu régulièrement et le champ de déformation élastique dans l’épais-
seur de l’échantillon est contrôlé in-situ par microdiffraction Laue. À la fin de l’essai, lorsque
l’éprouvette est déchargée, un état de contraintes résiduelles subsiste. Cet état est évalué par mi-
crodiffraction Laue puis l’éprouvette est acheminée vers un MEB dans lequel une acquisition
HR-EBSD est réalisée à la même position sur l’échantillon.
Dans cette section, on présente l’éprouvette utilisée et le déroulement de l’essai mécanique
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associé. La manière d’obtenir les données de diffraction, leur qualité et le détail des méthodes
de traitement utilisées sont décrites pour la microdiffraction Laue d’une part et pour l’HR-EBSD
d’autre part.
2.3.1 Caractéristiques de l’éprouvette Flex1 et de la machine de flexion associée
L’éprouvette utilisée pour cette étude, nommée Flex1, a été découpée dans le monocristal sui-
vant le schéma présenté dans l’annexe B. Ses arêtes sont alignées avec les axes de la maille cris-
talline comme l’illustre la figure 2.23. Le défaut d’orientation entre le repère du cristal et le repère
de l’éprouvette est inférieur à 3◦ d’après les mesures réalisées ultérieurement en microdiffraction
Laue. Après préparation (cf. section 2.2), les cotes de l’éprouvette sont 0,50× 4,8× 30 mm3.
Lors de cette campagne expérimentale, la sollicitation mécanique est appliquée grâce à une
machine commerciale Deben. Le déplacement des appuis de flexion est mesuré par un capteur
LVDT. La machine est équipée d’une cellule de force de 300 N. Les dimensions caractéristiques
entre les points d’appuis sont reportées dans la figure 2.23.b. L’entre-axe entre les appuis externes
est de 23 mm. Les appuis centraux sont distants de 6 mm.
FIGURE 2.23 – a. Cotes et orientation de l’éprouvette monocristalline Flex1. b. Caractéristiques
de l’essai de flexion quatre points mis en œuvre. Le cristal est sollicité dans les axes du cube. Les
distances remarquables sont d = 8,5 mm, c = 3 mm et l = 2× (c+ d) = 23 mm
Au centre de l’éprouvette, à l’endroit où le profil de déformation élastique est mesuré, l’éprou-
vette est constituée d’un unique sous-grain comme l’atteste la figure 2.24. Les sous-grains détectés
dans le monocristal sont désorientés de moins d’un degré, ce qui les rend quasiment invisibles pour
une technique EBSD standard. Aucune trace des étapes de préparation n’est observé en fin de pré-
paration. La surface est plane, avec des défauts inférieurs à 1 µm comme en témoigne le profil
topologique présenté en figure 2.24.b (cf. également la représentation 3D de la figure 2.22 dont est
extrait ce profil topologique). Il est à noter que la surface de l’échantillon conserve une planéité
similaire après l’essai mécanique.
La fibre neutre est supposée positionnée à mi-épaisseur de l’échantillon. C’est donc à mi-
épaisseur que sont prélevées les figures de diffraction de référence pour les mesures relatives
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Laue-DIC et HR-EBSD. La position des bords de la surface est détectée lorsque le signal dans les
figures de diffraction disparaît de plus de la moitié de la surface du détecteur. L’ordre de grandeur
de l’incertitude sur la position de la fibre neutre est d’environ 4 µm.
FIGURE 2.24 – Caractérisation de l’éprouvette Flex1 avant l’essai in-situ. a. Image MEB en
contraste cristallin (électrons rétrodiffusés). À la position du profil observé en microdiffraction
Laue, le matériau est constitué d’un unique sous-grain (contraste uniforme). b. Topographie du
profil observé mesurée par profilométrie optique.
2.3.2 Acquisitions in-situ en microdiffraction Laue
L’essai in-situ a été réalisé sur la ligne CEA-CNRS BM32 à l’ESRF en février 2013, avec
l’aide de O. Castelnau, J.-B. Marijon, J. Petit, O. Robach et F. Zhang. La machine de flexion
est installée sur le dispositif de microdiffraction qui contrôle le positionnement de l’ensemble
machine/échantillon. La configuration standard est utilisée : la machine de flexion est inclinée à
40◦ et le détecteur est placé verticalement au dessus de l’échantillon.
2.3.2.1 Procédure expérimentale
Le chargement de l’éprouvette est augmenté graduellement par le déplacement des appuis
centraux de flexion à une vitesse de 0,2 mm.min−1. Dans ces conditions, la vitesse de sollicitation
maximale du cristal (au bord de l’échantillon) est de 1,7 × 10−5 s−1. Comme l’illustre la courbe
force-déplacement de la figure 2.25, le chargement est interrompu régulièrement pour permettre
une mesure du profil de déformation élastique par microdiffraction Laue.
Dans le domaine plastique, lorsque le chargement est arrêté, l’effort dans le montage dimi-
nue. La position des appuis de flexion étant fixe, on assiste donc à un processus de relaxation de
l’échantillon. Les acquisitions en microdiffraction Laue ont lieu lorsque le niveau de force est sta-
bilisé, soit au minimum 30 min après l’arrêt du chargement. Au total, neuf niveaux de chargement
sont étudiés : quatre dans le domaine élastique, quatre dans le domaine plastique et un à l’état
déchargé.
Les clichés de diffraction sont acquis avec le détecteur VHR (Photonic Science Ltd.) de la
ligne BM32. Ce dernier possède une définition de 2774 × 2594 pixels. La taille d’un pixel est de
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FIGURE 2.25 – Courbe force-déplacement de l’essai de flexion interrompu réalisé sur l’éprouvette
Flex1. Les flèches verticales indiquent la perte de force liée à la relaxation du cristal dans le
domaine plastique.
31 µm. L’acquisition d’une image (12 bits) prends environ 6 s. L’écran phosphorescent est placé à
60 mm du point source de la diffraction.
Le micro-faisceau de rayons X polychromatique (5−22 keV) est focalisé sur l’échantillon avec
une section de 0,8 × 0,6 µm2. Sa taille et sa position sont évaluées et éventuellement corrigées à
chaque pas de chargement sur un échantillon standard constitué de micro-plots d’or. La stabilité
dans le temps des caractéristiques du faisceau est assurée par la table anti-vibration qui atténue
les perturbations extérieures. Le mouvement de l’échantillon sur la table est compensé par un
ajustement manuel de contre-poids.
A chaque pas de chargement, 10 clichés de diffraction sont acquis sur un monocristal de ger-
manium non-contraint positionné sur la machine de flexion à proximité de la zone d’analyse. Ces
images sont utilisées pour calibrer la géométrie du dispositif de microdiffraction. On réalise en-
suite la mesure du profil de déformations élastiques à l’aide d’un scan linéaire suivant l’axe x (cf.
figures 2.23 et 2.24).
Le scan du profil comporte 300 points espacés de 2 µm. Sa taille est supérieure à l’épaisseur
de l’échantillon. Cela permet de déterminer la position de l’éprouvette à partir des images de
diffraction. Le repositionnement entre les pas de chargement est effectué à l’aide du microscope
optique du dispositif de microdiffraction. En suivant le déplacement d’une poussière à la surface
de l’échantillon, la position du profil dans la direction y est contrôlée avec une incertitude de
l’ordre de 2 − 5 µm. Comme la zone observée est située au centre des appuis de flexion, son
déplacement de corps rigide avec le chargement est une translation. On ne tient donc pas compte
d’une éventuelle rotation du profil au cours de l’essai.
Deux scans similaires sont également effectués décalés de +100 µm et−100 µm dans la direc-
tion y par rapport au scan principal. Ces acquisitions secondaires permettent de valider la repré-
sentativité des mesures du scan principal.
2.3.2.2 Qualité et traitement des données
Un exemple de cliché de diffraction est présenté dans la figure 2.26. Le cliché est constitué de
16 à 18 pics dont l’intensité se répartit suivant une enveloppe gaussienne autour du maximum local.
Cette forme de pics, associée à un réseau cristallin régulier, est un indice de la qualité du cristal et
de la bonne préparation de la surface. On note que la forme des pics n’évolue pas significativement
82
Présentation de la démarche expérimentale
avec les niveaux de déformation observés dans cette étude (< 0,5 %).
La calibration de la géométrie du modèle de diffraction, l’indexation des clichés ainsi qu’un
traitement avec la méthode conventionnelle des données ont été réalisés avec le logiciel Laue-
Tools (révision 1724) [38]. Une calibration préliminaire est réalisée sur chacune des dix images
du monocristal de germanium. La valeur moyenne de chaque paramètre est ensuite calculée pour
constituer la calibration finale du pas de chargement considéré.
L’indexation des clichés et le calcul des déformations sont réalisés à partir de la position des
pics estimée en ajustant le profil local d’intensité avec une forme gaussienne. La procédure conven-
tionnelle d’indexation et de raffinement fonctionne bien ici : les valeurs de “pixdev” 2 des résultats
sont inférieures à 0,15 pixel. Cette valeur est à comparer à 0,19 pixel, le déplacement estimé pour
notre configuration, au centre de la caméra pour une rotation angulaire du cristal de 10−4 rad.
A partir des clichés indexés et de la calibration du dispositif, les données ont été traitées par J.
Petit avec la procédure Laue-DIC en utilisant des conditions identiques à celles publiées dans la
référence [39].
FIGURE 2.26 – Qualité des données Laue. a. Cliché de diffraction du profil acquis en x =
−220 µm pour le chargement maximal de l’échantillon. b. Forme d’un pic de diffraction à l’état
de chargement nul puis maximal (intensité normalisée sur la hauteur du pic).
2.3.3 Acquisition ex-situ en HR-EBSD
L’acquisition en HR-EBSD de l’état de déformation élastique résiduel sur l’éprouvette Flex1 a
été réalisée en utilisant un porte-échantillon spécifique développé à Mines Saint-Étienne, dans un
microscope dont la platine permet d’atteindre une configuration EBSD (tilt à 70◦). Les paramètres
de balayage ont été soigneusement ajustés de manière à pouvoir acquérir des données fiables sur
un champ large de 500 µm.
2. Le “pixdev” est un paramètre qui mesure l’accord entre la position des pics expérimentale et la position théorique
évaluée après le raffinement de l’état de déformation.
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2.3.3.1 La problématique des acquisitions grand champ
Lors d’une première tentative, la mesure HR-EBSD a été réalisée sur un porte-échantillon pré-
incliné permettant de palier le manque d’amplitude en tilt de la platine d’un microscope Helios
NanoLab (FEI). La position de l’échantillon a été ajustée manuellement sur le plan incliné. On
s’est servi de la rotation de la platine pour aligner l’ensemble porte-échantillon/échantillon dans
le microscope en minimisant le déplacement vertical sur l’écran EBSD des diagrammes lors d’un
scan horizontal sur l’échantillon. Les tendances mesurées au cours de cette acquisition étaient
cohérentes avec les résultats de microdiffraction Laue. Cependant, des écarts de 5.10−4 étaient
systématiquement présents loin du point de référence pour des valeurs attendues du même ordre
de grandeur.
Ces artefacts de mesures s’expliquent par le contrôle insuffisant du positionnement de l’échan-
tillon dans le microscope ainsi que par la taille de la cartographie réalisée (500 µm). Dans la pra-
tique, la taille des cartographies HR-EBSD utilisée pour les mesures de déformation dépasse rare-
ment 100 µm. En effet, dans les conditions d’acquisition usuelles (échantillon fixé sur un support
MEB conventionnel), la position de la surface de l’échantillon est maîtrisée avec une incertitude
de l’ordre du degré. Or, cette incertitude est trop importante pour pouvoir corriger de manière adé-
quate, dans de grandes cartographies, le déplacement du centre de projection sur l’écran EBSD
généré par le déplacement du faisceau sur l’échantillon. La procédure de correction de la posi-
tion du point source avec le déplacement du faisceau s’effectue suivant un plan théorique fixé, qui
contient généralement l’axe de tilt et qui est incliné de l’angle de tilt. Dans la réalité, la surface
de l’échantillon est potentiellement désorientée par rapport à ce plan théorique. Il existe donc un
écart entre la position théorique du point source et la position réelle sur la surface. Cet écart est à
l’origine de déformations fantômes dans les mesures que l’on cherche à minimiser.
Considérons un modèle géométrique simplifié de l’acquisition EBSD : un axe de balayage du
faisceau, l’axe de tilt et l’axe horizontal de l’écran sont confondus ; l’axe vertical de la caméra est
parallèle au faisceau ; la surface théorique de l’échantillon est tiltée à 70◦. Dans cette configuration,
on considère maintenant l’influence d’un défaut de tilt δtilt suivi d’un défaut angulaire δα autour de
l’axe perpendiculaire à l’axe de tilt et contenu dans la surface de l’échantillon. Prenons un point
situé dans la cartographie théorique centrée sur le point de référence, de coordonnées (xmap, ymap).
L’erreur commise sur la position du centre de projection actualisée depuis le point de référence est
rapportée dans le tableau 2.7. Cette erreur est concentrée dans cette modélisation suivant PCy, la
verticale à l’écran phosphorescent.
δtilt = ±1◦ δα = ±1◦ δtilt = ±1◦, δα = ±1◦
xmap = ymap = −50 µm 0,10− 0,11 0,11 0,20− 0,22
xmap = ymap = −250 µm 0,53− 0,56 0,53 1,01− 1,12
TABLEAU 2.7 – Écart généré suivant PCy en pixels (1 pixel ∼ 24 µm) par un défaut d’alignement
entre la surface réelle de l’échantillon et sa position supposée dans le modèle HR-EBSD. Ces
valeurs sont à comparer avec la résolution de la mesure par corrélation d’images : 0,05 pixel.
D’après l’ordre de grandeur des valeurs du tableau 2.7, on constate qu’on peut accepter un
désalignement de 1◦ pour de petites cartographies. Cependant il est nécessaire de contrôler avec
une incertitude très inférieure à 1◦ la position de l’échantillon pour des acquisitions de cartogra-
phies de taille supérieure.
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La problématique du bon positionnement de l’échantillon en EBSD a été traitée en détail
dans la référence [113]. Ce travail analyse l’ensemble des distorsions présentes dans les images
de surfaces fortement tiltées. Dans le contexte de l’HR-EBSD, ces distorsions sont synonymes
d’écarts entre la position de consigne dans la cartographie (balayage régulier selon une grille
carrée) et la position réelle du faisceau sur l’échantillon. Ces distorsions génèrent donc des erreurs
dans le modèle HR-EBSD puisque la correction de la position du centre de projection est réalisée
sur la position de consigne et non sur la position réelle.
On tire de ce travail les enseignements suivants :
— Il est nécessaire pour obtenir une image avec un minimum de distorsions que la surface de
l’échantillon contienne l’axe de tilt. En pratique, cette condition est vérifiée si la surface
de l’éprouvette est parallèle au plan de la platine du microscope. Dans ce cas, on peut
également aligner une direction caractéristique de la surface avec l’axe de tilt, donc avec
les axes de l’image, en utilisant la rotation de la platine.
— Un échantillon avec une structure régulière (grille) est utile pour ajuster précisément les
paramètres d’imagerie (scan rotation et tilt correction).
— Il est possible de vérifier la présence de distorsions en comparant deux images de la même
zone avant et après une rotation d’angle connu (e.g. 180◦) autour de l’axe de rotation de la
platine.
Afin de contrôler le positionnement de l’échantillon et de pouvoir ajuster les paramètres d’ima-
gerie en tenant compte des recommandations précédentes, un porte-échantillon dédié aux acquisi-
tions HR-EBSD a été développé par C. Maurice. Il est décrit dans la partie suivante.
2.3.3.2 Le porte-échantillon HR-EBSD et la procédure d’alignement associée
Le porte-échantillon HR-EBSD utilisé pour réaliser les mesures sur nos échantillons de flexion
est présenté dans la figure 2.27. Ce porte-échantillon possède un plan de référence contre lequel
sont plaquées les surfaces de deux échantillons standards et de l’éprouvette de flexion. Ce plan de
référence est, par construction du porte-échantillon, parallèle au plan de la platine du microscope
sur lequel il s’adapte.
La grille de silicium, placée sur l’axe de rotation de la platine, permet d’ajuster : l’alignement
des bobines de balayage (scan rot) ; la correction du tilt dans l’image (tilt correction) et la défo-
calisation automatique permettant de tenir compte du changement de distance de travail avec la
position sur la surface (dynamic focus).
Les réglages sont réalisés en position tiltée avec la caméra EBSD insérée à la distance de tra-
vail et de préférence au grandissement utilisé pour l’acquisition. Pour l’alignement des bobines
de balayage, on suit un point de la grille placé au centre de l’image lorsque la platine se déplace
suivant l’axe de tilt. On ajuste alors le scan rot de manière à ce que le point se déplace horizonta-
lement dans l’image. La direction horizontale de l’image est maintenant confondue avec l’axe de
tilt. Les axes de la grille sont ensuite alignés avec les axes de l’image. On ajuste de plus le dynamic
focus et le tilt correction de manière à ce que l’image obtenue soit nette en tout point et que les
carrés de la grille aient la même taille au centre, en haut et en bas de l’image. La valeur du tilt
correction après ce réglage est assimilée à la valeur réelle de l’angle de tilt de l’échantillon.
La validation de la préparation du système d’imagerie s’effectue suivant la procédure proposée
dans la référence [113]. Il faut comparer une image de la même zone avant et après une rotation de
180◦ de la platine. Si les deux images sont semblables, alors le réglage est juste. Certains artefacts
subsistent cependant quelle que soit la qualité du réglage utilisateur :
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FIGURE 2.27 – Porte-échantillon HR-EBSD conçu pour pouvoir disposer plusieurs échantillons
dans un même plan parallèle à la platine du microscope. Les surfaces observées sont maintenues
au contact du plan du porte-échantillon en face arrière ou latérale. La grille de silicium, placée sur
l’axe de rotation de la platine, permet de calibrer les conditions d’imagerie.
— les artefacts liés au microscope (défaut de perpendicularité des axes de balayage, rotation
des axes de balayage avec la distance de travail sur la surface)
— les artefacts liés à l’inclinaison de la surface (distorsion trapézoïdale).
Comme la grille est constituée d’un monocristal de silicium dont l’orientation est connue, on
peut maintenant calibrer la position de la caméra EBSD. Un cliché de diffraction est acquis et
l’orientation de la caméra est raffinée de manière à ce que l’orientation mesurée soit identique à
l’orientation réelle.
Le monocristal de germanium est un échantillon standard plan et libre de contraintes rési-
duelles. Il est utilisé pour valider et perfectionner le porte-échantillon mais n’a pas été mis en
œuvre dans cette étude. Il permet de réaliser une cartographie HR-EBSD dans laquelle les dé-
formations attendues sont nulles. Ce type d’acquisition permet de détecter ainsi les éventuelles
déformations fantômes liées à un défaut du porte-échantillon ou un mauvais réglage du micro-
scope.
2.3.3.3 Déroulement des acquisitions et traitement des données
Un MEB Zeiss Supra 55VP est utilisé à l’École des mines de Saint-Étienne pour réaliser
les mesures. L’échantillon Flex1 est monté sur le porte-échantillon HR-EBSD (cf. figure 2.27). Un
monocristal de même orientation dont la surface a été rayée avec un papier SiC 1000 est également
placé à proximité. La surface rugueuse sert à obtenir le bruit de fond des clichés de diffraction.
Le microscope est calibré suivant la procédure décrite précédemment. On utilise une tension
d’accélération de 20 keV, un courant de sonde d’environ 2,4 nA et une distance de travail de
18,1 mm. Le système EBSD est composé d’une caméra NordlysII (1344×1024 pixels) connecté au
logiciel d’acquisition Channel5. Les figures de diffraction sont acquises avec la définition maxi-
male, en moyennant sur trois images obtenues successivement. Ces images sont soustraites du
bruit de fond enregistré sur la surface rayée du monocristal auxiliaire.
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Le jeu de données collecté durant cette acquisition comprend un scan linéaire et deux cartogra-
phies. Le scan linéaire rend compte du profil de déformations élastiques résiduelles. Il est réalisé
au même endroit sur l’échantillon que lors des acquisitions de microdiffraction Laue, avec une
incertitude sur le positionnement de ±5 µm. Le profil est long de 500 µm, avec un pas de mesure
de 0,1 µm. Les cartographies sont réalisées autour du profil, de part et d’autre de la fibre neutre
avec un pas de 0,3 µm.
Un exemple de cliché de Kikuchi est présenté dans la figure 2.28. Les données sont traitées
avec le logiciel StrainCorrelator version 2.4.7 [144]. On utilise 25 imagettes de 256 pixels de
coté (cf. figure 2.28). Un traitement standard des clichés est mis en œuvre, sans utilisation de la
procédure de pré-rotation du cliché (remapping) car la désorientation dans le monocristal est très
inférieure à 1◦.
FIGURE 2.28 – a. Cliché de Kikuchi obtenu sur l’éprouvette de flexion Flex1. b. Répartition des
imagettes utilisées pour le traitement HR-EBSD.
Bilan
Un profil de contraintes résiduelles a été créé dans l’échantillon monocristallin Flex1, de ma-
nière contrôlée lors d’un essai de flexion in-situ en microdiffraction Laue. L’état de déformations
élastiques résiduelles associé est mesuré par Laue-DIC et HR-EBSD. Les résultats de ces mesures
sont présentés et discutés au chapitre 3.
Le travail expérimental réalisé pour acquérir des données de qualité s’est concentré sur la pré-
paration du monocristal puis la réalisation de l’essai in-situ d’une part. D’autre part, une nouvelle
procédure de mesure en HR-EBSD a été utilisée permettant d’obtenir les déformations élastiques
en balayage faisceau sur de grandes cartographies (500 µm). Cette procédure innovante est basée
sur le développement d’un porte-échantillon spécifique.
2.4 Déroulement de l’essai in-situ avec couplage des champs
L’essai présenté dans cette section a été conçu pour déterminer expérimentalement le compor-
tement mécanique local, à l’échelle du micron, d’un échantillon cristallin. La détermination de ce
comportement local est basée sur la mesure simultanée des champs de déformation élastique et
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totale à la surface du matériau lors d’un essai in-situ. L’exploitation des résultats de cette étude est
présentée au chapitre 4.
Un monocristal est sollicité en flexion quatre points. Le chargement mécanique est interrompu
régulièrement. À chaque pas de chargement, le champ de déformation élastique est mesuré par
microdiffraction Laue. Le champ de déformation totale est également obtenu simultanément par
corrélation d’images numériques à partir d’observations par microscopie optique.
L’éprouvette de flexion, préparée pour les acquisitions de microdiffraction Laue, est présentée
dans une première partie. La technique de dépôt de mouchetis développée afin de préparer sa
surface pour les observations par microscopie optique est exposée ensuite. Enfin le déroulement de
l’essai in-situ est décrit, ainsi que la manière de traiter les données de diffraction et de corrélation
d’images.
2.4.1 Caractéristiques de l’éprouvette Flex2 et de la machine de flexion associée
L’éprouvette utilisée pour cette étude, nommée Flex2, a été découpée dans le monocristal
suivant le schéma présenté dans l’annexe B. Ses arêtes sont alignées avec les axes de la maille
cristalline comme l’illustre la figure 2.29. Le défaut d’orientation entre le repère du cristal et le
repère de l’éprouvette est inférieur à 3◦ d’après les mesures ultérieures en microdiffraction Laue.
Après préparation (cf. section 2.2), les cotes de l’éprouvette sont 0,46× 4,3× 30 mm3.
FIGURE 2.29 – a. Cotes et orientation de l’éprouvette monocristalline Flex2. b. Caractéristiques
de l’essai de flexion quatre points mis en œuvre. Le cristal est sollicité dans les axes du cube. Les
distances remarquables sont d = 9 mm, c = 4,5 mm et l = 2× (c+ d) = 27 mm
La qualité de la préparation de l’éprouvette Flex2 a été validée sur une zone située à proximité
de la zone de mesure (∼ 500 µm dans la direction y). La zone de mesure a en effet été choisie
ultérieurement d’après la qualité du mouchetis déposé pour la corrélation d’images. Bien que
les éléments microstructuraux (sous-joints) soient différents, on suppose que l’état de la surface
ne varie pas significativement entre les deux zones. Aucune trace provenant du polissage n’est
observé en fin de préparation. La surface est plane, avec des défauts inférieurs à 1 µm comme
en témoigne la figure 2.30. D’après les observations en microdiffraction Laue à l’état initial et
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les observations MEB après essai, on sait que le cristal dans la zone de mesure est constitué de
plusieurs sous-grains dont la désorientation maximale est de 0,6◦.
FIGURE 2.30 – Caractérisation de l’éprouvette Flex2 avant l’essai in-situ dans une zone située à
proximité de la zone de mesure. a. Topographie de la surface observée mesurée par profilométrie
optique. b. Image MEB en contraste cristallin (électrons rétrodiffusés).
Dans cet essai, les déformations élastiques sont mesurées de façon absolue. La fibre neutre
est observée à mi-épaisseur de l’échantillon, en tenant compte de l’incertitude sur la position des
bords de l’éprouvette (environ 4 µm). Dans les graphiques du chapitre 4, l’indication fibre neutre
fait référence au milieu de l’échantillon et n’a pas d’influence sur les mesures. La position des
bords de la surface est détectée lorsque le signal dans les figures de diffraction disparaît de plus de
la moitié de la surface du détecteur.
Lors de cette campagne expérimentale, la sollicitation mécanique est appliquée avec le pre-
mier prototype de la machine de flexion développé dans l’ANR Microstress (cf. section 2.2.2).
Les appuis de flexion de la machine sont régulièrement espacés de 9 mm comme rappelé dans la
figure 2.29. Ce premier prototype ne possède pas encore de capteur de déplacement. Le capteur de
force utilisé a une capacité de 20 N. Les valeurs de force mesurées sont seulement affichées sur le
boîtier de contrôle du capteur (on ne dispose pas encore d’un système d’acquisition informatisé).
2.4.2 Dépôts de mouchetis pour la corrélation d’images
Dans cet essai, on souhaite observer la surface de l’échantillon par microscopie optique et uti-
liser les données pour faire de la corrélation d’images. Une fois préparée pour la microdiffraction
Laue, la surface de l’échantillon est polie miroir. Observée en microscopie optique, la surface ne
présente aucun contraste naturel. Il est donc nécessaire d’y déposer un mouchetis afin de créer un
contraste artificiel.
Le mouchetis que l’on souhaite créer doit répondre aux exigences suivantes : (i) il ne doit pas
perturber la mesure en microdiffraction Laue et (ii) il doit être suffisamment fin pour permettre
d’évaluer le champ de déformation avec une résolution spatiale suffisante, dans un champ large
de 460 µm. Deux techniques standards de dépôt ont été explorées : la micro-lithographie, utilisée
pour déposer des mouchetis destinés à l’observation MEB, et le dépôt de peinture noire, mis en
œuvre sur des éprouvettes de traction macroscopiques.
La micro-lithographie a l’avantage de créer un mouchetis fin avec une forme contrôlée. Elle
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est cependant difficile à mettre en œuvre sur une surface étroite et certaines étapes peuvent com-
promettre l’intégrité de l’échantillon (i.e. la rotation rapide de l’éprouvette lors des étapes de dépôt
de résine). De plus, les images obtenues lors de nos tentatives n’étaient pas adaptées par manque
de contraste ou à cause de reflets brillants. Même s’il paraît envisageable d’obtenir un contraste
adapté en augmentant la hauteur ou le type de métal dans la couche déposée (20 nm d’or dans
notre cas), cette technique n’a pas été retenue.
Le dépôt de peinture noire crée facilement un contraste prononcé avec la surface polie. La
difficulté réside ici en l’obtention d’un mouchetis suffisamment fin. Notre meilleur résultat est
présenté dans la figure 2.31. Il a été obtenu en déplaçant rapidement la surface de l’échantillon
dans le haut d’un nuage de peinture créé par une bombe aérosol dans un espace clos. Des résultats
similaires sont obtenus en utilisant un aérographe, en combinaison ou non d’un flux d’air secon-
daire (sèche-cheveux). Les défauts principaux de ce mouchetis sont la grande taille des tâches de
peinture et la difficulté à obtenir une densité de contraste sombre contrôlée. Cette technique a donc
été écartée.
FIGURE 2.31 – Qualité de mouchetis déposés pour créer un contraste artificiel dans les images
en microscopie optique destinées à la corrélation d’images. a. Résultat obtenu en projetant de
la peinture noire. b. Dépôt de particules de bisulfure de molybdène (MoS2) micrométriques sur
l’éprouvette Flex2. c. Dépôt de particules MoS2 sub-micrométriques sur une éprouvette similaire.
Une façon originale de déposer le mouchetis a finalement été employée. Elle consiste sim-
plement à déposer des particules de bisulfure de molybdène sur la surface polie de l’échantillon.
Le bisulfure de molybdène (MoS2) s’achète sous forme de poudre de taille micrométrique. Sous
cette forme, il est normalement utilisé comme lubrifiant à sec. Les particules, de couleur noire,
possèdent une très bonne adhérence aux surfaces métalliques et sont donc un candidat idéal pour
la réalisation de mouchetis à l’échelle micrométrique.
La poudre utilisée pour le mouchetis de l’éprouvette Flex2 est le produit MOLYKOTE Z.
Cette poudre contient des particules de 3 − 4 µm et a été déposée sur l’échantillon à l’aide d’une
goutte d’acétone. L’image du mouchetis obtenue en microscopie optique est présentée dans la
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figure 2.31. La taille moyenne des domaines sombres est un ordre de grandeur inférieure à la
largueur de l’éprouvette. Les niveaux de gris sont étalés dans l’histogramme. Il sera donc possible
de réaliser de la corrélation d’images sur le champ observé. Le mouchetis déposé est robuste : il
ne part pas lorsque l’éprouvette est passée sous l’eau du robinet. Un bain ultrason est cependant
une méthode efficace si on souhaite l’enlever.
En utilisant une poudre plus fine (i.e. MOLYKOTE Microsize), il est possible de réaliser des
mouchetis plus fins. La figure 2.31.c présente le mouchetis réalisé sur un échantillon similaire à
Flex2 dans une expérience ultérieure, non présentée dans ce manuscrit. Dans ce cas, la poudre
est simplement déposée sur la surface puis l’excédent est dispersé par un jet d’air comprimé. La
qualité et la robustesse du mouchetis sont excellentes. Cette technique de dépôt, plus simple, est à
préférer au dépôt dans une goutte d’acétone, moins reproductible.
La taille des particules de MoS2 déposées étant micrométrique, ces dernières contribuent peu
à la figure de diffraction (cf. section 2.4.3.2). Généralement cette contribution est limitée à la
présence de quelques pics de diffraction de faible intensité. Néanmoins, une figure de diffraction
complète provenant des plus gros amas vient parfois se superposer au signal de l’échantillon. La
présence de pics supplémentaires ou la superposition de deux figures sont des événements que la
procédure de microdiffraction conventionnelle sait traiter. Les pics de diffraction dont la position
n’est pas en accord avec l’orientation du cristal de l’échantillon sont simplement éliminés de la
procédure. Le mouchetis ne semble pas détérioré par le passage du faisceau de rayons X.
2.4.3 Déroulement des acquisitions in-situ
L’essai in-situ a été réalisé sur la ligne CEA-CNRS BM32 à l’ESRF en décembre 2013 (ses-
sion HC/913), avec l’aide de O. Castelnau, J.-B. Marijon, C. Maurice, J. Petit et O. Robach. Pour
cette expérience un microscope optique dédié à la corrélation d’image est installé à proximité du
dispositif de microdiffraction. La machine de flexion Microstress, grâce à son système de fixation
par queue d’aronde, permet de déplacer facilement l’éprouvette chargée entre le poste de micro-
scopie optique et celui de microdiffraction Laue. La configuration standard pour les acquisitions
Laue est utilisée : la machine de flexion est inclinée à 40◦ et le détecteur placé verticalement au
dessus de l’échantillon. Le microscope optique, optimisé pour la corrélation d’images, possède
une grande distance focale et de très faibles distorsions d’images.
2.4.3.1 Procédure expérimentale
Le chargement de l’éprouvette est augmenté graduellement par le déplacement des appuis
centraux de flexion à une vitesse inférieure à 0,5 mm.min−1. Dans ces conditions la vitesse de
sollicitation maximale du cristal (au bord de l’échantillon) est de 2,8 × 10−5 s−1. Le chargement
est interrompu régulièrement pour permettre une mesure du profil de déformation élastique par
microdiffraction Laue et de déformation totale par corrélation d’images.
Lorsque le chargement est arrêté, l’effort dans le montage diminue comme l’illustre la fi-
gure 2.32. Comme la position des appuis de flexion est supposée fixe, on assiste au processus de
relaxation de l’échantillon déjà observé sur l’éprouvette Flex1 dans une machine de flexion dif-
férente. Ici, la perte de charge dans le domaine élastique est attribuée à des imperfections dans la
chaîne mécanique du prototype de la machine de flexion Microstress utilisé. Les acquisitions en
microdiffraction Laue et la prise d’images en microscopie optique ont lieu lorsque le niveau de
force est stabilisé, soit au minimum 30 min après l’arrêt du chargement. En tout, sept niveaux de
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chargement sont étudiés : trois dans le domaine élastique et quatre dans le domaine plastique. Au
dernier pas de chargement l’acquisition en microdiffraction Laue n’a pas été réalisée.
FIGURE 2.32 – Courbe force-flèche (déplacement du centre de l’éprouvette) de l’essai de flexion
interrompu réalisé sur l’éprouvette Flex2. Les flèches verticales dans le domaine plastique in-
diquent la perte de force liée à la relaxation du cristal.
Un pas de chargement se déroule de la manière suivante. La machine de flexion est positionnée
sous le microscope optique. Puis, une image en haute définition du mouchetis est acquise. Durant
le chargement proprement dit, deux séries d’images sont réalisées avec la même fréquence : des
images en microcopie optique permettant de mesurer le déplacement de corps rigide du centre
de l’échantillon (flèche) et des images de l’afficheur 7 segments sur lequel on visualise le niveau
de force. Le moteur de la machine est arrêté par l’utilisateur lorsque la force atteint la valeur
cible. Cette démarche permet de palier l’absence de capteur de déplacement sur le prototype. Elle
permet également de posséder un enregistrement de l’évolution de la force alors que le capteur
n’est pas relié à un système informatisé. Lorsque le niveau de force semble stabilisé, une nouvelle
image optique est acquise puis la machine est installée sur le dispositif de microdiffraction Laue.
Le profil de déformation élastique dans l’épaisseur de l’échantillon est alors mesuré. La machine
alterne donc entre les deux postes d’observation présentés à la figure 2.33.
Le microscope optique, prêté par le laboratoire de mécanique des solides de l’École poly-
technique, permet d’observer un champ de 740× 620 µm2. Il est équipé d’un objectif Mitutoyo à
grande distance focale et à faibles distorsions de lentille. Une lame semi-transparente permet un
éclairage dans l’axe optique du microscope. Les images acquises (8 bits) présentent une définition
de 2452× 2054 pixels. La taille effective d’un pixel est évaluée à 0,303 µm.
Les clichés de diffraction sont acquis avec le détecteur MAR165 CCD de la ligne BM32. Les
images acquises possèdent 2048 × 2048 pixels. La taille des pixels est de 80,6 µm. L’acquisition
d’une image (16 bits) prend environ 6 s. L’écran phosphorescent est placé à 62 mm du point source
de la diffraction.
Le micro-faisceau de rayons X polychromatique (5−22 keV) est focalisé sur l’échantillon avec
une section de 0,5 × 0,3 µm2. Sa taille et sa position sont évaluées et éventuellement corrigées à
chaque pas de chargement sur un échantillon standard constitué de micro-plots d’or. La stabilité
dans le temps des caractéristiques du faisceau est assurée par la table anti-vibration qui atténue la
majorité des perturbations extérieures. Le mouvement de l’échantillon sur la table est compensé
par un ajustement automatique de contre-poids.
À chaque pas de chargement, 10 clichés de diffraction sont acquis sur un monocristal de ger-
manium non-contraint positionné sur la machine de flexion à proximité de la zone d’analyse. Ces
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FIGURE 2.33 – L’éprouvette Flex2, dans le prototype de la machine de flexion Microstress, est
positionnée alternativement dans le dispositif de microdiffraction Laue puis sous le microscope
optique, à chaque pas de chargement.
images sont utilisées pour calibrer la géométrie du dispositif de microdiffraction. On réalise en-
suite la mesure du profil de déformation élastique à l’aide de trois scans linéaires suivant l’axe x
(cf. figure 2.29). Ces trois scans sont décalés de 100 µm dans la direction y.
Chaque scan comporte 300 points espacés de 2 µm. Leur taille est supérieure à l’épaisseur de
l’échantillon. Cela permet de déterminer la position de l’éprouvette à partir des images de diffrac-
tion. Le repositionnement entre les pas de chargement est effectué à l’aide du microscope optique
du dispositif de microdiffraction. En suivant le déplacement d’une particule du mouchetis, la posi-
tion du profil dans la direction y est contrôlée avec une incertitude de l’ordre de 2 à 5 µm. Comme
la zone observée est située au centre des appuis de flexion, son déplacement de corps rigide avec
le chargement correspond à une translation. On ne tient donc pas compte d’une éventuelle rotation
du profil au cours de l’essai.
2.4.3.2 Qualité et traitement des données Laue
Une figure de diffraction représentative de la majorité des données est présentée dans la fi-
gure 2.34.a. La figure de diffraction principale, très intense et provenant de l’échantillon, est
constituée de 31 à 33 pics. Plusieurs pics n’appartenant pas à cette figure sont également détectés
et attribués à la diffraction des particules de MoS2 du mouchetis. En outre, la figure principale est
doublée d’une ou plusieurs figures secondaires. Les pics de cette figure secondaire apparaissent
comme des satellites autour des pics principaux. Ce phénomène a lieu lorsque le faisceau pé-
nètre plusieurs sous-grains faiblement désorientés, présents en nombre dans l’échantillon Flex2.
Dans quelques cas exceptionnels, un amas de particule MoS2 contribue fortement au cliché de
diffraction (cf. figure 2.34.d.). Même dans ce cas défavorable, la figure principale reste clairement
identifiable.
L’intensité se répartit généralement suivant une enveloppe gaussienne autour du maximum
local des pics principaux. Cette forme associée à un réseau cristallin régulier, est un indice de la
qualité du cristal et de la bonne préparation de la surface. La forme des pics n’évolue pas significa-
tivement avec les niveaux de déformation observés dans cette étude (< 0,3 %). L’apparition dans
le pied de certains pics de formes allongées préfigure cependant le développement de gradients de
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FIGURE 2.34 – Figures de diffraction Laue obtenues sur l’échantillon Flex2 en présence du mou-
chetis de MoS2. a. Figure caractéristique de la majorité des données avec : des pics de diffraction
parasites attribués aux particules de MoS2 (b.) et la présence de pics satellites provenant de la
microstructure de sous-grains (c.). d. Figure avec une contribution importante des amas épais de
MoS2.
rotation.
Le traitement des données a été réalisé avec le logiciel LaueTools (révision 1724) [38]. Pour
chaque pas de chargement, une calibration préliminaire est réalisée sur chacune des dix images
du monocristal de germanium. La valeur moyenne de chaque paramètre est ensuite calculée pour
constituer la calibration finale du pas de chargement considéré.
L’indexation des clichés permet de sélectionner les pics appartenant à la figure principale et
d’exclure les autres. Le calcul des déformations est réalisé à partir des pics restants dont la position
est estimée en ajustant le profil local d’intensité selon une forme gaussienne. On suppose que les
pics satellites, intégrés dans la procédure de fit ne perturbent pas fortement la position du pic
principal. En général, leur intensité est d’un ordre de grandeur inférieur à celui du pic principal.
La procédure conventionnelle d’indexation et de raffinement fonctionne bien puisque les va-
leurs de “pixdev” 3 des résultats sont globalement inférieures à 0,18 pixel. Cette valeur est à com-
parer à 0,19 pixel, la valeur obtenue sur le monocristal de germanium utilisé pour la calibration.
2.4.3.3 Qualité et traitement des données pour la corrélation d’images
Les paramètres utilisés pour la mesure du champ par corrélation d’images sont illustrés dans la
figure 2.35. Les images du mouchetis sont traitées avec le logiciel commercial VIC_2D. L’image
est discrétisée en imagettes carrées de 100 pixels de côté espacées de 50 pixels, soit une base de
mesure d’environ 15 µm. Elle est interpolée par un champ de splines d’ordre 8. Le déplacement des
imagettes est déterminé en considérant une transformation qui autorise le changement de forme
de l’imagette (i.e. au moins une transformation homogène), en minimisant un coefficient de cor-
rélation normalisé. Le champ de déformation de Green-Lagrange est ensuite calculé suivant une
procédure non divulguée puis lissé par un filtre gaussien d’une largueur totale de 5 imagettes.
3. Le “pixdev” est un paramètre qui mesure l’accord entre la position des pics expérimentale et la position théorique
évaluée après le raffinement de l’état de déformation.
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FIGURE 2.35 – Paramètres de la mesure du champ de déformation totale par corrélation d’images.
a. Image du mouchetis avec la position du centre des imagettes utilisées. b. Taille et disposition
des imagettes, histogramme caractéristique de l’image optique.
2.4.3.4 Reconstruction du comportement macroscopique de l’essai
Dans cet essai, le prototype de la machine de flexion Microstress a été mis en œuvre. Ce
prototype n’est pas encore équipé d’un capteur de déplacement et le capteur de force n’est pas
informatisé. On souhaite cependant obtenir une mesure des grandeurs mécaniques macroscopiques
caractéristiques de l’essai, comme le déplacement des points d’appui de flexion ou le niveau de
force.
Pour chaque pas de chargement, on dispose de deux séries d’images acquises avec la même
fréquence (1 Hz). Les images de l’afficheur 7 segments du capteur de force et des images optiques
du centre de l’échantillon. Comme l’illustre la figure 2.36, il est possible de reconstruire une
courbe force-flèche pour l’essai. Les valeurs de force sont relevées manuellement à partir des
images de l’afficheur sept segments. Le déplacement du centre de l’éprouvette (flèche) est estimé
en calculant le déplacement de corps rigide par corrélation d’images. Ce calcul a été réalisé à
l’aide d’une routine interne à EDF, dérivée du code KelKins. Les deux séries de valeurs sont
synchronisées sur la première variation de force et de déplacement détectée dans chaque pas de
chargement. On fait l’hypothèse que le déplacement des points d’appui ne varie pas entre deux pas
de chargement, lorsque le moteur est arrêté.
Afin de pouvoir simuler l’expérience, il est nécessaire de connaître également le déplacement
des points d’appui au cours de l’essai. Une mesure indirecte de ce déplacement est obtenue grâce
au dispositif de microdiffraction Laue. En effet, à chaque pas de chargement, les caractéristiques
du faisceau sont vérifiées à un endroit spécifique situé entre les deux appuis mobiles de flexion.
Lors de la vérification, cette position est enregistrée. De la même manière, on dispose d’une esti-
mation du déplacement de la zone de mesure sur l’échantillon, c’est-à-dire de la flèche.
Comme le montre le tableau 2.8, le déplacement de la flèche estimée à partir de l’enregistre-
ment du dispositif de microdiffraction Laue est en accord avec celui issu des mesures du déplace-
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FIGURE 2.36 – Reconstruction de la courbe Force/Flèche macroscopique à partir des séries
d’images de l’afficheur de capteur de force et du déplacement du centre de l’échantillon.
ment de corps rigide par corrélation d’images. On utilise donc les valeurs issues du dispositif de
microdiffraction, rassemblées dans le tableau 2.9, pour mesurer le déplacement des points d’appui.
Valeur du chargement (N) 0,76 1,79 2,55 3,15 3,56
Corrélation d’images (µm) 68 167 274 389 551
Dispositif de microdiffraction (µm) 65 169 275 395 569
Écart (%) 4,4 1,2 0,7 1,8 3,3
TABLEAU 2.8 – Estimation de la flèche en fonction du pas de chargement par deux méthodes. Le
déplacement de corps rigide mesuré par corrélation d’images est celui utilisé dans la courbe For-
ce/Flèche. La seconde estimation provient de l’enregistrement du dispositif de microdiffraction.
Valeur du chargement (N) 0,76 1,79 2,55 3,15 3,56
Déplacement des points d’appui (µm) 66 154 243 343 483
TABLEAU 2.9 – Mesure du déplacement des points d’appui à chaque pas de chargement d’après
l’enregistrement du dispositif de microdiffraction.
Bilan
Un profil de déformation est créé dans l’échantillon monocristallin Flex2, de manière contrô-
lée lors d’un essai de flexion in-situ. Les champs de déformations élastique et totale sont mesurés
simultanément par microdiffraction Laue et par corrélation d’images numériques. Les résultats de
ces mesures ainsi que la façon dont elles sont utilisées pour obtenir expérimentalement le compor-
tement mécanique local du cristal, sont présentés dans le chapitre 4.
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Le travail expérimental réalisé s’est focalisé sur le développement d’une technique de pose de
mouchetis pour la corrélation d’images à l’échelle du micron. L’originalité de cet essai in-situ ré-
side dans l’installation à proximité du dispositif de microdiffracton Laue d’un microscope optique
optimisé pour la corrélation d’images. Le prototype de la machine de flexion Microstress a été uti-
lisé de manière à pouvoir transporter facilement l’échantillon en charge d’un poste d’observation à
un autre. Malgré les imperfections de ce prototype, les grandeurs locales et macroscopiques liées
à l’essai ont été collectées avec succès.
2.5 Bilan de la démarche expérimentale
Un monocristal austénitique, matériau modèle des grains de l’acier 316L, a été employé pour
réaliser deux essais de flexion Flex1 et Flex2. Le cristal a été sollicité à des déformations infé-
rieures à 0,5%, dans la transition élasto-plastique, suivant ses axes [1 0 0]. À des fins de comparai-
son, le comportement en traction du matériau a également été évalué dans des conditions similaires
par deux essais (Trac1 et Trac2) in-situ dans le microscope électronique à balayage.
Le premier essai de flexion Flex1 est destiné à valider la justesse des mesures de déformations
élastiques par microdiffraction Laue et HR-EBSD dans un matériau plastifié. Les résultats de
cette étude font l’objet du chapitre 3. Un profil de déformations élastiques résiduelles est créé de
manière contrôlé dans l’échantillon, in-situ dans le dispositif de microdiffraction Laue. Ce profil
est mesuré successivement in-situ par Laue-DIC et ex-situ par HR-EBSD. Ces deux techniques
relatives tirent partie de la présence dans le champ de flexion d’un état de déformation nul (fibre
neutre) pour fixer le point de référence des mesures.
Le second essai Flex2 vise la détermination expérimentale du comportement local du maté-
riau par la mesure simultanée des champs de déformations élastiques et totales. Le couplage de
ces champs est réalisé dans le chapitre 4. Une machine de flexion spécifique, développée dans
l’ANR Microstress, a été mise en œuvre pour pouvoir réaliser alternativement et avec un niveau
de chargement constant, les mesures de déformations élastiques par microdiffraction Laue et de
déformations totales par corrélation d’images.
D’un point de vue expérimental, une méthode de préparation des éprouvettes a été développée
pour satisfaire aux exigences des techniques de microdiffraction Laue et d’HR-EBSD. Un moyen
original a également été employé pour déposer le mouchetis nécessaire à l’obtention du contraste
artificiel dans les images optiques destinées à la corrélation d’images. Enfin, une nouvelle procé-
dure de mesure en HR-EBSD a été utilisée permettant d’obtenir les déformations élastiques en
balayage faisceau sur de grandes cartographies (500 µm).
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Chapitre 3
Justesse des mesures de déformation
élastique en présence de plasticité
Ce chapitre vise à estimer la justesse des mesures de déformation élastique
dans un matériau plastifié. Dans le chapitre 2, un profil de déformation élas-
tique résiduelle a été créé dans l’éprouvette monocristalline Flex1. Ce profil
a été mesuré in-situ par microdiffraction Laue (Laue-DIC) puis ex-situ par
HR-EBSD. La comparaison de ces deux observations permet de quantifier la
justesse des mesures sur le cristal déformé à moins de 0,5% au cours de l’essai
de flexion. Il est montré enfin que la technique HR-EBSD permet de caractéri-
ser les plans de glissement activés en surface.
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Contexte et intérêt de l’étude
3.1 Contexte et intérêt de l’étude
La microdiffraction Laue et l’EBSD à haute résolution angulaire donnent des résultats fiables
et exacts dans des cristaux quasi-parfaits, sollicités dans le domaine élastique. Sur des matériaux
écrouis, la confiance accordée aux mesures quantitatives est plus faible. Une mise en œuvre rapide
des techniques peut facilement conduire à sur-évaluer les déformations, comme en témoignent les
valeurs rapportées dans la littérature (e.g. des niveaux de contrainte locale de l’ordre de 500 MPa
[12, 13] dans du cuivre dont la limite d’élasticité macroscopique est inférieure à 70 MPa). Il est
prudent de s’assurer que nos mesures sont justes avant de les utiliser pour étudier le comportement
du matériau. En réalité, les mesures dans le domaine élasto-plastique n’ont jamais été validées
expérimentalement car il n’existe pas d’échantillon standard écroui dont on connaisse précisément
le champ de déformation élastique à l’échelle locale.
L’objectif de cette première étude est donc de proposer une méthode originale pour évaluer
la justesse des mesures Laue-DIC et HR-EBSD dans le domaine plastique. Un profil de déforma-
tion élastique résiduelle est créé dans un monocristal en lui appliquant une sollicitation mécanique
contrôlée. Ce profil constitue un état de référence qui est ensuite mesuré indépendamment par les
deux techniques. La comparaison des résultats apporte une évaluation de la justesse des mesures.
La façon dont est généré le profil de déformation permet de s’assurer, par ailleurs, que les valeurs
mesurées sont cohérentes avec le comportement connu du matériau. À l’aide d’un modèle méca-
nique simple, on est ainsi capable de détecter l’absence d’un hypothétique biais commun aux deux
techniques.
Notre expérience fait intervenir de faibles taux de plasticité (< 0,5%), ce qui présente deux
avantages. D’une part, il est possible d’utiliser un formalisme de petites transformations pour
analyser les résultats. Les différences de convention pour la définition des rotations ou des défor-
mations entre HR-EBSD, Laue conventionnel et Laue-DIC sont ainsi éliminées (cf. chapitre 1).
D’autre part, l’impact des gradients de rotations introduits par la plasticité est limité. La gestion
des gradients de rotation constitue un verrou important à la mesure de déformations élastiques
dans les matériaux écrouis. Leur prise en compte nécessite l’application de traitements numé-
riques qui détériorent la justesse des mesures par rapport au cas de transformations infinitésimales
(pré-rotation du cliché en HR-EBSD) ou à des techniques expérimentales complexes toujours en
cours de développement (DAXM en microdiffraction Laue). Dans ce travail on s’affranchit des
incertitudes liées à la mise en œuvre de ces techniques particulières. La méthodologie proposée
peut cependant être appliquée à des taux de déformation plus importants.
Le profil de déformation est créé dans un monocristal, initialement libre de contraintes rési-
duelles. L’échantillon homogène est sollicité en flexion quatre points lors d’un essai in-situ en
microdiffraction Laue. Le détail du protocole expérimental de cet essai (Flex1) a été présenté dans
la section 2.3. On dispose donc de l’évolution du profil de déformation élastique depuis l’état ini-
tial jusqu’à l’état résiduel, une fois l’éprouvette déchargée. Le sens mécanique de ces mesures,
leur représentativité puis leur cohérence avec le comportement connu du matériau sont discutés
dans la première partie de ce chapitre. Une fois l’acquisition du profil résiduel terminée en micro-
diffraction, l’échantillon est transféré dans un microscope électronique à balayage pour réaliser la
mesure par HR-EBSD.
La comparaison des résultats Laue-DIC et HR-EBSD à l’état résiduel est introduite dans la
seconde partie. Elle permet d’évaluer la justesse des mesures à partir de la distance entre les deux
évaluations du profil. L’influence sur les mesures HR-EBSD des champs de rotation situés à proxi-
mité des plans de glissement activés par la plasticité est également étudiée. L’étude de ces champs
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permet de déterminer le caractère des traces de glissement, comme l’illustre les observations croi-
sées de la section 3.3.2 entre l’HR-EBSD et la technique MEB de caractérisation des dislocations
ECCI (electron channeling contrast imaging).
3.2 Création du profil de déformation élastique résiduelle
Dans cette section, une analyse critique portant sur la qualité de la mesure Laue-DIC du profil
de déformation élastique résiduel est réalisée, à partir de l’analyse des données acquises durant
l’essai Flex1. Après un bref rappel du déroulement de cet essai (exposé en détail dans la sec-
tion 2.3), le résultat des acquisitions sera présenté puis interprété du point de vue de la mécanique.
Nous vérifierons que le profil observé évolue comme attendu lors d’une sollicitation en flexion
pure. Le traitement relatif Laue-DIC, utilisé pour le première fois sur un matériau plastifié, sera
comparé au traitement conventionnel absolu, validant ainsi le choix du point de référence sur la
fibre neutre. La représentativité des données sera également discutée. Comme l’échantillon est
monocristallin, il est possible de connaître l’état de déformation local assez précisément à l’aide
d’un modèle analytique simple, en lien avec les grandeurs macroscopiques de l’essai. Nous étu-
dierons donc dans quelle mesure le comportement local observé par Laue-DIC est en accord avec
le comportement mécanique macroscopique connu du matériau.
3.2.1 Rappels sur le déroulement de l’essai Flex1
Les principales caractéristiques de l’essai Flex1 sont illustrées par la figure 3.1. L’échantillon
monocristallin d’acier austénitique est sollicité en flexion quatre points in-situ sur le dispositif de
microdiffraction Laue. Au centre de l’éprouvette, le cristal quasi-parfait est constitué d’un unique
sous-grain dont les axes cristallographiques < 1 0 0 > sont alignés avec les arêtes de l’échantillon.
Dans l’épaisseur de l’éprouvette (500 µm), on observe avec le chargement, le développement d’un
gradient de déformation élastique. Le chargement, quasi-statique, est interrompu régulièrement
pour réaliser une acquisition en microdiffraction Laue. Cette acquisition est menée lorsque la
relaxation de l’échantillon est terminée, lorsque le niveau de force est stabilisé. Au total neuf
niveaux de chargement sont étudiés : quatre dans le domaine élastique, quatre dans le domaine
élasto-plastique et enfin l’état de déformation résiduel obtenu après la décharge de l’éprouvette.
Chaque acquisition comprend un profil principal suivant l’axe x et deux profils secondaires
suivant le même axe mais décalés dans la direction y de ±100 µm. Les résultats des profils secon-
daires sont utilisés pour valider la représentativité des mesures du profil principal. Pour le traite-
ment Laue-DIC, on fait l’hypothèse que dans cette situation symétrique, il existe une fibre neutre
(état de contraintes nulles) située à mi-épaisseur de l’échantillon. Le cliché Laue de référence,
supposé non-contraint, est donc sélectionné à mi-épaisseur dans le profil étudié. Ce choix n’a pas
d’influence sur l’information collectée par la mesure Laue-DIC. Il permet seulement d’assimiler
la mesure relative à une évaluation absolue de la déformation élastique.
3.2.2 Évolution du profil de déformation élastique en charge
L’observation Laue-DIC de l’évolution du profil principal avec le chargement est présentée
ici dans un formalisme de petites transformations. Une interprétation en terme mécanique des
résultats est ensuite formulée.
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FIGURE 3.1 – a. Essai de flexion utilisé pour créer un profil de déformation dans l’épaisseur
de l’échantillon monocristallin Flex1. Le cristal est sollicité suivant les axes cristallographiques
[1 0 0]. b. Courbe force-déplacement associée à l’essai montrant les niveaux de chargement étudiés.
3.2.2.1 Formalisme des petites transformations utilisé
Dans cette expérience les niveaux de rotations et de déformations élastiques restent inférieurs à
0,1 %. Il est possible d’utiliser un formalisme de petites déformations pour décrire les résultats car
les erreurs générées par cette simplification sont de l’ordre de 10−6 [25], soit un ordre de grandeur
inférieur à la résolution de la technique Laue-DIC [39].
Le tenseur gradient de la transformation ∼F
t, qui rend compte de la déformation totale ∼ε
t du
matériau, est décomposé de manière additive :
∼F
t = ∼I + ∼ε
p + ∼ε
e + ∼ω avec ∼ε
p + ∼ε
e = ∼ε
t (3.1)
Dans l’expression (3.1), on reconnaît le tenseur des petites rotations ∼ω, des petites déforma-
tions élastiques ∼ε
e, plastiques ∼ε
p et le tenseur identité ∼I . On rappelle que la microdiffraction Laue
n’est sensible qu’à la partie déviatorique ∼ε
e∗ du tenseur ∼ε
e. En distinguant partie hydrostatique
et déviatorique, la relation (3.1) peut s’écrire dans le repère orthonormé (x,y, z) sous la forme
matricielle suivante :
[ ∼F
t ] = [∼I ] + [∼ε
p ] +
1
3
trace(∼ε
e) [∼I ] +
εe∗xx εe∗xy εe∗xzεe∗xy εe∗yy εe∗yz
εe∗xz εe∗yz εe∗zz
+
 0 −ωz ωyωz 0 −ωx
−ωy ωx 0
 (3.2)
L’état de déformation et de rotation du profil est présenté dans la suite à travers l’évolution
des termes des matrices [∼ε
e∗ ] et [ ∼ω ], la mesure Laue-DIC portant sur ces termes. Les figures
de ce chapitre sont construites de manière à rappeler la décomposition de l’expression (3.2) (cf.
figure 3.2).
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3.2.2.2 Présentation des résultats Laue-DIC
Les figures 3.2, 3.3 et 3.4 présentent le profil des composantes de déformation élastique et
de rotation mesuré par Laue-DIC à différents niveaux de chargement. La position du profil sur
l’échantillon ainsi que la définition du repère (x,y, z) sont rappelées dans la figure 3.1. Tous
les résultats sont relatifs à l’état du point de référence des mesures, sélectionné à mi-épaisseur
de l’échantillon, sur la fibre neutre. Les termes εe∗ii correspondent aux composantes normales de
traction/compression que l’on distingue des composantes εe∗ij, i6=j de cisaillement. Les termes ωi
sont les composantes de rotation qui mesurent la désorientation (ou orientation relative) du cristal
par rapport au point de référence.
FIGURE 3.2 – État initial à 0 N du profil de déformation élastique (εe∗ij ) et de rotation (ωi) mesuré
par Laue-DIC. En abscisse, on indique la position suivant l’axe x dans le profil et en ordonnée la
valeur de la composante (en radians pour les rotations). Ces valeurs sont relatives à l’état du point
de référence, sélectionné au centre du profil sur la fibre neutre.
À l’état initial (0 N), de très faibles fluctuations autour de zéro du niveau de déformation sont
observées, avec une amplitude de 10−4. Des désorientations inférieures à 3.10−4 rad ou 0,02◦ sont
également enregistrées.
Durant les premiers pas de chargement (1 N, 2 N et 3 N), un profil linéaire et symétrique de dé-
formation normale (εe∗xx, εe∗yy et εe∗zz) apparaît dans l’échantillon. Comme le montre la figure 3.3, la
pente de ce profil augmente proportionnellement avec le chargement. Les composantes εe∗xx et εe∗zz
sont négatives à gauche de la fibre neutre (abscisses négatives) et positives à droite. Le comporte-
ment opposé est observé pour la composante εe∗yy. Des fluctuations autour de la tendance linéaire
sont également détectées, avec une forme semblable aux fluctuations initiales. Ces fluctuations ne
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semblent pas être une conséquence du chargement de l’éprouvette mais un vestige de l’état initial
du monocristal. Les composantes de cisaillement et de rotation n’évoluent pas durant ces premiers
pas de chargement.
FIGURE 3.3 – Évolution avec le chargement du profil de déformation élastique (εe∗ij ) et de rotation
(ωi) mesuré par Laue-DIC à :  0 N, u 1 N, q 2 N et p 3 N. En abscisse, on indique la position
suivant l’axe x dans le profil et en ordonnée la valeur de la composante (en radians pour les
rotations). Ces valeurs sont relatives à l’état du point de référence, situé sur la fibre neutre.
D’après la figure 3.4, le profil de déformation normale à 5,4 N (dernier état chargé) est com-
posé de trois segments. À gauche et à droite, sur les bords de l’échantillon, la pente des segments
est faible alors que proche de la fibre neutre la pente du troisième segment est très forte. Dans les
régions délimitées par les segments de faible pente, la distribution des composantes de rotation
est différente de celle observée à l’état initial. Les composantes de cisaillement restent quasiment
nulles. On détecte uniquement une évolution de la composante de cisaillement εe∗yz d’une amplitude
inférieure à 4.10−4.
Afin de ne pas surcharger le manuscrit, les profils acquis à des chargements intermédiaires
(3,8 N, 4,6 N et 4,9 N) sont décrits à travers l’évolution de la composante normale εe∗yy et de l’angle
de désorientation θ (cf. équation 1.27) qui agrège l’information des termes ωi. Comme le montre
la figure 3.5, à 3,8 N les segments de faible pente sont très courts et situés au bord de l’échantillon.
À 4,6 N et 4,9 N les segments de faible pente s’étendent vers la fibre neutre. L’angle de rotation
θ suit une évolution similaire. La désorientation augmente seulement dans les régions délimitées
par les segments de faible pente, depuis les bords de l’éprouvette en direction de la fibre neutre.
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FIGURE 3.4 – Évolution avec le chargement du profil de déformation élastique (εe∗ij ) et de rotation
(ωi) mesuré par Laue-DIC à :  0 N, p 3 N et u 5,4 N. En abscisse, on indique la position suivant
l’axe x dans le profil et en ordonnée la valeur de la composante (en radians pour les rotations).
Ces valeurs sont relatives à l’état du point de référence, situé sur la fibre neutre.
FIGURE 3.5 – Évolution avec le chargement de la composante εe∗yy et de l’angle de désorientation θ
mesuré par Laue-DIC dans la transition élasto-plastique. En abscisse, on indique la position suivant
l’axe x dans le profil et en ordonnée la valeur de la composante (en degré pour θ). Ces valeurs
sont relatives à l’état du point de référence, situé sur la fibre neutre.
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3.2.2.3 Interprétation des résultats
D’après les résultats de la section précédente, les variations de déformation et de rotation
caractéristiques s’observent à une échelle comprise entre 10−4 et 10−3. À cette échelle de défor-
mation, le cristal initial à 0 N est libre de toute déformation résiduelle (cf. figure 3.2). Néanmoins,
les fluctuations détectées dans les composantes εe∗ij ont une origine physique et ne proviennent pas
d’un bruit de mesure. En effet, la résolution de la technique Laue-DIC dans ce cristal non-écroui
est à priori de 10−5, soit un ordre de grandeur inférieur à l’amplitude des variations mesurées.
Les fluctuations subsistent avec l’augmentation du niveau moyen de déformation (cf. figure 3.3).
Initialement, le cristal est constitué d’un unique sous-grain qui possède des désorientations intra-
granulaires inférieures à 0,02◦.
Jusqu’à 3 N la réponse de l’échantillon est purement élastique. À l’échelle macroscopique,
la courbe force-déplacement (cf. figure 3.1b.) fait état d’une relation linéaire. On note également
l’absence du phénomène de relaxation, symptomatique d’une déformation plastique du cristal,
quand le chargement est interrompu. À l’échelle locale (cf. figure 3.3), un profil de déformation
linéaire est présent sur les composantes de traction/compression. L’absence de rotation du cristal
est une preuve supplémentaire de la réponse purement élastique de l’éprouvette.
Un état de flexion pur est présent au centre de la poutre. En effet, l’orientation du cristal dans
notre essai a été choisie pour que la symétrie du chargement coïncide avec la symétrie du réseau
cristallin. On s’attend donc à ce que εe∗xx = εe∗zz et à ce que les composantes de cisaillement soient
nulles [165]. Expérimentalement aucun cisaillement n’est observé. La répartition de la déforma-
tion entre εe∗yy, εe∗xx et εe∗zz est par ailleurs cohérente avec un état de traction uniaxiale selon l’axe y
(< 0 1 0 >). La composante εe∗yy, de forte intensité, correspond à la déformation principale associée
directement à la sollicitation. Les composantes εe∗xx et εe∗zz , de plus faible intensité, sont la consé-
quence de l’effet Poisson. Ces composantes varient de manière identique confirmant le caractère
symétrique de l’essai. La déformation est proportionnelle à la distance à la fibre neutre comme
le prédit la théorie de Bernoulli des poutres dans le cas d’une flexion pure (cf. les hypothèses du
modèle développé dans l’annexe C).
À 3,8 N, le cristal loin de la fibre neutre franchit la limite élastique, en traction à gauche et en
compression à droite. Le matériau se déforme plastiquement ce qui crée deux cassures dans le pro-
fil de déformation. Avec l’augmentation du chargement, la pente du profil proche de la fibre neutre
continue d’augmenter. Un volume plus important de matière dépasse la limite élastique ce qui
entraîne l’extension des domaines élasto-plastiques en direction de la fibre neutre (cf. figure 3.5).
Comme la déformation plastique se développe sur les bords de l’échantillon, le matériau s’écrouit.
L’écrouissage est à l’origine des pentes faibles du profil dans les régions plastifiées.
Le développement de la déformation plastique entre 3,8 N et 5,4 N se traduit par l’évolution
des composantes de rotation qui attestent du glissement des dislocations et de leur accumulation
sous forme de dislocations géométriquement nécessaires. La faible évolution de la composante
de cisaillement εe∗yz découle peut-être de l’hétérogénéité locale de la déformation, conséquence
d’un écrouissage hétérogène du matériau (cf. figure 3.4). D’un point de vue macroscopique, la
réponse élasto-plastique de l’éprouvette est mise en évidence par la perte de linéarité de la courbe
force-déplacement (cf. figure 3.1). L’apparition d’une diminution du niveau de force lors de l’in-
terruption du chargement est caractéristique du phénomène visco-plastique de relaxation qui a lieu
dans le monocristal.
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3.2.3 Validation qualitative et représentativité des résultats
Cette section est dédiée à la validation qualitative des résultats Laue-DIC. La répartition des
traces de glissement après l’essai est analysée pour étayer notre interprétation des résultats. La
technique relative Laue-DIC, mise en œuvre pour la première fois sur un matériau plastifié, est
comparée avec la méthode conventionnelle absolue. Finalement la représentativité du profil prin-
cipal étudié est discutée au regard des profils secondaires.
3.2.3.1 Observation des traces de la plasticité
La figure 3.6 synthétise les observations MEB réalisées en contraste de canalisation sur le
profil après la décharge depuis 5,4 N. Des traces rectilignes sont observées inclinées à ±45◦ des
directions x et y. Proche de la fibre neutre aucune trace n’est visible. Les premiers contrastes
rectilignes apparaissent à une distance de la fibre neutre comprise entre 40 µm et 75 µm. Le nombre
de traces augmente lorsque la distance au bord de l’échantillon diminue. Dans la partie en traction,
une famille de lignes domine. Dans la partie en compression, deux familles perpendiculaires sont
présentes en quantités égales.
D’après l’orientation du cristal, ces traces témoignent du glissement des dislocations sur les
plans denses de type { 1 1 1 }. Proche de la fibre neutre, comme la déformation est purement élas-
tique, aucun contraste rectiligne n’est observé. L’apparition des premières traces, situées entre
40 µm et 75 µm de la fibre neutre, correspond à la position de la cassure dans le profil de dé-
formation élastique mesuré à 5,4 N. Lors de ce dernier niveau de chargement, le cristal situé à
environ 50 µm de la fibre neutre franchit en effet la limite d’élasticité. Dans les parties plastifiées
en traction et en compression, le nombre de traces augmente avec la distance à la fibre neutre car
la déformation plastique est plus importante aux bords de l’échantillon.
3.2.3.2 Comparaison du traitement Laue-DIC avec le traitement Laue conventionnel
La technique Laue-DIC est mise en œuvre dans ce chapitre car elle permet une mesure relative
des déformations, comme la technique HR-EBSD. Cependant, afin de comparer les résultats obte-
nus à différents niveaux de chargement lors de l’essai in-situ, il est nécessaire de se rapporter à des
données absolues. Ceci est réalisé implicitement en choisissant le point de référence sur la fibre
neutre. Comme l’essai de flexion est symétrique, on suppose que la fibre située à mi-épaisseur est
toujours non contrainte. Quel que soit le pas de chargement, les points de référence sont dans un
même état de déformation. Il est donc possible de comparer les différentes acquisitions.
On s’intéresse ici aux différences entre le traitement Laue-DIC et le traitement absolu conven-
tionnel, avec l’objectif de vérifier si l’hypothèse de fibre neutre est pertinente. On s’assure égale-
ment que la technique, mise en œuvre pour la première fois sur un matériau plastifié, donne des
résultats cohérents avec la technique standard.
La figure 3.7 illustre les résultats obtenus à partir du même jeu de données (5,4 N) par un
traitement absolu conventionnel et le traitement relatif Laue-DIC. Pour chaque composante, on
observe que les deux courbes possèdent la même forme mais sont décalées en intensité d’une
valeur qui ne dépend pas de la position en x dans le profil. Les valeurs de ce décalage, évaluées
comme la distance moyenne entre les points des deux courbes, pour chaque niveau de chargement,
sont rassemblées dans le tableau 3.1. La dispersion des points pour le traitement Laue-DIC est plus
faible que pour la méthode conventionnelle : ce phénomène est surtout visible sur les composantes
de cisaillement.
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FIGURE 3.6 – Observation du profil par imagerie en contraste de canalisation dans le MEB, après
décharge de l’éprouvette depuis 5,4 N. Des traces rectilignes sont observées dans les parties en
traction (a.) et en compression (b.) du profil. La répartition de ces marqueurs de la plasticité sont
en accord avec la composante principale εe∗yy du profil de déformation mesuré à 5,4 N.
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FIGURE 3.7 – Comparaison du traitement relatif Laue-DIC (en noir) et du traitement absolu
conventionnel (en gris) des données du profil acquis à 5,4 N. En abscisse, on indique la posi-
tion suivant l’axe x dans le profil et en ordonnée la valeur de la composante (en radians pour les
rotations). Le point de référence pour les valeurs Laue-DIC est situé sur la fibre neutre.
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D’après le tableau 3.1, l’écart entre les deux courbes sur les composantes normales de défor-
mation et sur les composantes de rotation est généralement inférieur à 1,5.10−4. Il est systémati-
quement plus important pour les composantes de cisaillement : entre 10−4 et 2.10−4 sur εe∗xy, entre
4.10−4 et 5.10−4 sur εe∗xz et εe∗yz . Pour les chargements 4,6 N et 4,9 N, des écarts exceptionnels
atteignant 2,8.10−4 sont enregistrés pour les composantes εe∗yy et εe∗xx.
En microdiffraction Laue classique, les incertitudes sur la mesure des déformations sont d’en-
viron 5.10−5 dans des conditions optimales [16]. Dans la pratique, l’ordre de grandeur est plutôt
de 10−4 [37]. Dans notre cas, les pics de diffraction ont une forme gaussienne et l’incertitude pro-
vient essentiellement des paramètres de calibration. Un défaut de calibration, constant pour tous
les points du profil, aura pour conséquence un décalage du niveau moyen du profil. Une partie
importante des écarts (de l’ordre de 10−4) sur les composantes normales de déformation et les
composantes de rotation est attribuée à l’incertitude sur la calibration. On sait par ailleurs que
les composantes εe∗xz et εe∗yz sont mesurées avec une plus grande incertitude en raison du bruit de
mesure et de la taille finie du détecteur [17, 166], ce qui explique les décalages pouvant atteindre
5.10−4 sur les cisaillements et la dispersion supérieure des résultats.
Les écarts exceptionnels des chargements 4,6 N et 4,9 N sont également attribués à des pro-
blèmes de calibration bien que leur origine exacte soit inconnue. Les paramètres utilisés, calculés
comme la moyenne des paramètres obtenus sur dix figures de diffraction du monocristal de germa-
nium, sont en cohérence avec les valeurs obtenues, suivant le même protocole, sur les autres pas
de chargement. L’utilisation du détecteur VHR est peut-être responsable de ces écarts. Ce détec-
teur possède en effet un angle solide de collection réduit (18 pics de diffraction sur le monocristal
d’acier) par rapport au détecteur standard MAR165 CCD utilisé dans le chapitre suivant (33 pics)
avec lequel l’incertitude de 5.10−5 a été évaluée [16]. De nouvelles façons de calibrer le dispositif
de microdiffraction sont explorées dans le travail de F. Zhang [45].
Une explication alternative du décalage entre les courbes réside dans la potentielle existence
d’un état de déformation non nul à mi-épaisseur de l’éprouvette. Les données Laue-DIC seraient
alors décalées de la valeur de déformation au point de référence. Avec cette hypothèse, il est
néanmoins difficile d’expliquer la présence d’efforts de cisaillements pour une sollicitation en
flexion dans une configuration d’essai parfaitement symétrique. De plus, on s’attend à ce que la
déformation à mi-épaisseur évolue progressivement avec le chargement or aucune variation dans
le tableau 3.1 ne semble monotone. Enfin, il est difficile d’expliquer les écarts exceptionnellement
εe∗yy εe∗xx εe∗zz εe∗xy εe∗yz εe∗xz ωx ωy ωz
0 N 0,42 0,11 0,47 0,51 1,46 0,84 0,41 0,20 0,23
1 N 0,74 0,35 1,09 0,26 0,77 0,31 0,53 0,30 0,24
2 N 0,19 0,96 1,01 1,69 0,91 4,33 0,28 0,26 0,45
3 N 0,58 0,41 0,97 1,68 1,52 3,29 0,41 0,21 0,22
3,8 N 0,78 0,14 0,86 0,98 1,89 1,51 1,14 0,22 0,42
4,6 N 2,76 1,61 1,15 1,94 1,46 2,66 0,36 0,30 0,21
4,9 N 2,15 1,41 0,74 0,52 3,96 1,92 0,30 0,30 0,25
5,4 N 0,54 1,08 0,58 0,94 2,90 4,95 0,65 0,46 0,31
TABLEAU 3.1 – Écart moyen entre le traitement Laue-DIC et Laue conventionnel du même profil
de déformation à différents niveaux de chargement. Les valeurs sont à multiplier par 10−4.
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grands des chargements 4,6 N et 4,9 N suivi d’un retour à de faibles écarts à 5,4 N. On écarte donc
cette hypothèse en justifiant que l’incertitude sur le niveau de déformation au point de référence
est faible par rapport aux erreurs maximales générées par la calibration.
Lorsque la calibration obtenue est de qualité, l’incertitude apparente sur la valeur de défor-
mation du point de référence semble proche de l’incertitude sur la valeur absolue de la mesure
conventionnelle, 10−4. Autrement dit, il est impossible de déterminer qui de la calibration pour la
mesure absolue ou de l’hypothèse de fibre neutre pour le Laue-DIC provoque une mesure erronée
du niveau de déformation.
En conclusion, l’hypothèse de fibre neutre permet de construire un jeu de données absolues à
partir des profils Laue-DIC. Lorsque la calibration obtenue est de qualité, l’incertitude sur la ca-
libration pour la mesure absolue est égale à l’incertitude sur la déformation au point de référence
pour la technique relative. L’avantage d’utiliser le traitement Laue-DIC peu sensible à la calibra-
tion est de tirer profit de la résolution de la mesure relative et d’éviter les écarts importants que
l’on observe à certains pas de chargement dans les mesures conventionnelles.
3.2.3.3 Représentativité des résultats vis-à-vis de la position du profil
L’essai de flexion quatre points de cette étude nous permet de connaître le champ de défor-
mation au centre de l’échantillon à partir d’une simple mesure de profil dans la direction x. En
première approximation, comme le cristal est sollicité dans ses axes de symétrie, un état de flexion
pure est obtenu associé à un champ invariant suivant l’axe y (entre les appuis centraux de flexion).
Pour vérifier cette hypothèse, on compare ici les résultats obtenus sur le profil principal à ceux
obtenus sur les deux profils secondaires décalés de ±100 µm le long de l’échantillon.
Dans la figure 3.8 les mesures réalisées à 5,4 N sur les trois profils sont comparées. Les courbes
de déformation sont contenues dans un intervalle proche de la fidélité de la mesure caractéristique
de chaque composante. Le tableau 3.2 rassemble une estimation, pour tous les pas de chargement,
de la valeur de cet intervalle, calculée comme la moyenne de la distance pour chaque point en
x entre la valeur maximale et minimale des trois courbes. D’après ce tableau, les trois profils
de déformation sont contenus dans un intervalle d’une largeur de 1,5 × 10−4, excepté pour la
composante εe∗yz qui présente un écart plus important attribué à la grande dispersion des résultats.
εe∗yy εe∗xx εe∗zz εe∗xy εe∗yz εe∗xz
0 N 0,64 0,52 0,55 0,52 1,12 0,82
1 N 1,12 0,65 0,73 0,42 1,82 0,98
2 N 0,63 0,53 0,43 0,50 1,51 1,01
3 N 0,73 0,57 0,41 0,41 1,79 0,76
3,8 N 0,63 0,44 0,44 0,41 1,23 0,84
4,6 N 0,68 0,54 0,53 0,48 1,74 0,94
4,9 N 1,07 0,78 0,81 0,56 1,86 1,09
5,4 N 1,51 1,38 1,08 0,72 1,73 1,37
TABLEAU 3.2 – Écart maximal moyen entre les trois profils de déformation espacés de 100 µm
dans la direction y, à différents niveaux de chargement. Les valeurs sont à multiplier par 10−4.
En fonction du profil, les composantes de rotation à 5,4 N sont très différentes à la fois sur les
valeurs et les tendances. Ces profils de rotation ont cependant évolué depuis un état initial identique
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FIGURE 3.8 – Composantes de déformation élastique (εe∗ij ) et de rotation (ωi) mesurées en Laue
conventionnel à 5,4 N suivant le profil principal (u) et deux profils espacés dans la direction y de
+100 µm (p) et −100 µm (). En abscisse, on indique la position suivant l’axe x dans le profil et
en ordonnée la valeur de la composante (en radians pour les rotations).
112
Justesse des mesures de déformation élastique en présence de plasticité
à 0 N. L’origine de ce comportement n’est pas clairement identifié. Les différences proviennent
certainement de l’arrangement non-homogène des défauts cristallins dans le cristal, responsable à
l’état initial des gradients de rotation. Il est également possible que la sous-structure du matériau
(sous-grains) présente dans le volume joue un rôle.
La variabilité des valeurs de déformation provenant de la position le long de l’échantillon est
de l’ordre de grandeur de l’incertitude de mesure. Aucun gradient de déformation suivant l’axe y
n’est détecté. On considère donc que la mesure du profil principal permet de décrire correctement
le champ de déformation qui se développe au centre de l’échantillon.
3.2.4 Cohérence des mesures avec le comportement en traction
Nous souhaitons évaluer si les valeurs de déformation élastique mesurées en flexion par Laue-
DIC sont compatibles avec le comportement connu du cristal. La réponse mécanique du cristal a
déjà été caractérisée par l’intermédiaire d’un essai de traction (cf. section 2.1.3). Pour comparer
les réponses en traction et en flexion, on choisit de modéliser le comportement par une loi bi-
linéaire à deux paramètres (limite d’élasticité et module d’écrouissage). A priori, cette forme de
loi permet de décrire correctement la réponse en traction. En utilisant le modèle analytique de
poutre présenté en annexe C, il est démontré ici que la loi bi-linéaire permet aussi de simuler
les profils de déformation élastique de l’essai de flexion. On vérifie enfin que le jeu de paramètres
identifié sur les résultats de l’essai de flexion permet de décrire la réponse en traction. La cohérence
des mesures Laue-DIC est ainsi validée par un jeu de données indépendant.
3.2.4.1 Présentation de la loi de comportement
Le comportement du cristal est représenté par une loi élasto-plastique avec écrouissage. Dans
les essais de traction et de flexion auxquels on s’intéresse, le matériau est sollicité en traction
uniaxiale. Une loi de comportement scalaire entre les composantes principales de contrainte et
de déformation totale est suffisante pour simuler l’essai. En notant y l’axe de la sollicitation, la
décomposition additive des déformations et le comportement élastique s’écrivent :
εtyy = ε
e
yy + ε
p
yy et ε
e
yy =
1
E
σyy (3.3)
Le comportement plastique est donné par une loi à écrouissage linéaire :
εpyy =

1
H
(σyy − σ0) si σyy > σ0
0 sinon
1
H
(σyy + σ0) si σyy < −σ0
(3.4)
Les paramètres de la loi sont σ0, la limite d’élasticité etH , le module d’écrouissage. Le module
de Young E = 102 GPa est calculé à partir des constantes Cij en tenant compte de l’orientation
du monocristal. Une présentation détaillée de cette loi est rapportée en annexe C.1.3.
3.2.4.2 Réponse du modèle analytique de flexion
Un modèle analytique de flexion de poutre a été développé afin de pouvoir identifier le com-
portement du cristal à partir des profils de déformation élastique mesurés par Laue-DIC. Ce mo-
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dèle 1D postule que l’état de contrainte local est uniaxial suivant l’axe long de la poutre. Seules
les composantes normales de déformation dans (x,y, z) sont non nulles car le cristal cubique
est sollicité dans ses axes de symétrie. Par la suite, la composante principale εe∗yy est étudiée. Les
composantes εe∗xx et εe∗zz sont liées à εe∗yy par l’effet Poisson.
Le modèle analytique permet de faire le lien entre les grandeurs macroscopiques de l’essai
de flexion et les champs locaux. Le comportement du matériau est décrit par la loi bi-linaire. Un
tel modèle peut être développé pour notre essai car l’échantillon est un monocristal. Son compor-
tement est donc homogène. La présentation du modèle et de son fonctionnement fait l’objet de
l’annexe C. Les données d’entrée du modèle sont rassemblées dans le tableau 3.3. En sortie, les
profils de déformation élastique déviatorique et la réponse macroscopique de l’échantillon sont
obtenus.
L’essai est simulé en considérant la géométrie expérimentale pour fixer d, l, e et b (cf. fi-
gure 2.23). Les paramètres du comportement élastique E et ν sont calculés à partir des constantes
d’élasticité du tableau 2.3. La limite d’élasticité σ0 et le module d’écrouissage H ont été identi-
fiés sur les champs locaux de déformation élastique déviatorique, à partir des données Laue-DIC.
La fonction coût a été construite comme une somme de moindres carrés en considérant la dis-
tance entre les données Laue-DIC et la prédiction du modèle pour les sept pas de chargement
(1 N− 5,4 N). Cette fonction a été minimisée par un algorithme de quasi-Newton (BLGS) à partir
des valeurs initiales σ0 = 50 MPa et H = 10 GPa. Les paramètres identifiés σ0 = 62 MPa et
H = 13 GPa témoignent du comportement attribué au cristal dans l’essai de flexion.
constantes géométriques élasticité cubique paramètres identifiés
d l2 e b E ν H σ0
8,5 mm 11,5 mm 0,5 mm 4,8 mm 102 GPa 0,39 13 GPa 62 MPa
TABLEAU 3.3 – Valeurs utilisées en entrée du modèle analytique.
La figure 3.9 présente la réponse simulée et expérimentale de l’essai de flexion à l’échelle
macroscopique. La courbe simulée est globalement proche des points de chargements étudiés. Sa
forme ressemble à celle obtenue loin des points affectés par les interruptions du chargement. Dans
la partie élastique, la réponse du modèle est plus raide que la réponse expérimentale. L’écrouissage
de la courbe simulée pour des déplacements supérieurs à 400 µm est plus élevé que pour la courbe
expérimentale.
La figure 3.10 rassemble l’évolution du profil de déformation εe∗yy avec le chargement. On note
le bon accord entre les courbes expérimentales et simulées résultant de la procédure d’identifi-
cation. Pour les chargements inférieurs à 3,8 N, les points expérimentaux sont situés à moins de
1,6× 10−4 du profil simulé. Pour les chargements supérieurs, cette valeur atteint 3× 10−4. Si des
différences existent sur le niveau de déformation dans l’échantillon, la position des cassures dans
les profils correspondent, à l’exception du chargement 4,6 N.
Les résultats montrent que le modèle, intégrant la loi de comportement bi-linéaire, est ca-
pable de décrire correctement la réponse macroscopique de l’échantillon ainsi que l’évolution
des champs locaux de déformation élastique déviatorique avec le chargement. Les écarts obser-
vés proviennent sans doute de la simplicité du comportement considéré, incapable de prédire par
exemple le phénomène de relaxation observé dans la courbe macroscopique. Le modèle, cohé-
rent aux échelles macroscopique et locale, nous permet de vérifier si la limite d’élasticité σ0 et le
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FIGURE 3.9 – Comparaison de la courbe force-déplacement macroscopique simulée par le modèle
analytique avec la courbe expérimentale de l’essai de flexion.
FIGURE 3.10 – Comparaison des profils de déformation élastique déviatorique (εe∗yy) simulés par
le modèle analytique pour les neuf niveaux de chargement, avec les mesures Laue-DIC.
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module d’écrouissage H identifiés pour représenter au mieux les données de flexion permettent
également de décrire le comportement connu en traction du monocristal.
3.2.4.3 Comparaison du comportement en flexion et en traction
En utilisant la limite d’élasticité et le module d’écrouissage identifiés en flexion (σ0 = 62 MPa
et H = 13 GPa), la réponse en traction uniaxiale de la loi de comportement est calculée puis
comparée à la courbe de traction expérimentale. La figure 3.11 illustre cette comparaison. Jusqu’à
0,2 % de déformation les points expérimentaux de la courbe de traction sont dispersés autour du
comportement bi-linéaire identifié. Au delà, la pente de la courbe expérimentale étant plus faible
que la courbe simulée, l’écart augmente avec la déformation.
FIGURE 3.11 – Comparaison du comportement expérimental en traction avec la réponse simulée
à partir du comportement identifié en flexion. Le trait pointillé indique la déformation maximale
subie par le cristal au cours de l’essai de flexion d’après le modèle analytique.
Les résultats de la figure 3.11 montrent que le comportement identifié en flexion prédit le
comportement mesuré en traction pour εtyy < 0,2 %. Pour des déformations plus importantes,
l’écrouissage identifié est trop important par rapport à l’écrouissage réel du matériau. Ces niveaux
de déformation n’ont pas été explorés dans l’essai de flexion, puisque la déformation totale maxi-
male au chargement 5,4 N est estimée par le modèle analytique à 0,26 % (trait pointillé de la
figure 3.11). L’écart observé est attribué à la forme de la loi bi-linéaire qui n’est pas capable de
rendre compte de l’évolution du module d’écrouissage avec le chargement.
L’excellent accord entre le comportement identifié en flexion et celui évalué lors des essais de
traction est une preuve que les valeurs de déformation mesurées par Laue-DIC dans la transition
élasto-plastique sont cohérentes avec les caractéristiques mécaniques connues du cristal.
Bilan
La qualité des mesures effectuées in-situ pendant l’essai Flex1 a été évaluée. L’objectif est de
s’assurer que, à la fin de l’essai, la mesure Laue-DIC du profil de déformation élastique résiduelle
est réalisée sans artefacts apparents.
Au cours du chargement, la forme du profil de déformation élastique est caractéristique d’un
cristal fléchi dans la transition élasto-plastique. Cette forme est en accord à la fin de l’essai avec
la répartition des traces de glissement à la surface de l’éprouvette. Qualitativement, les données
sont donc validées. Le choix de la technique relative Laue-DIC, en association avec l’hypothèse
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de fibre neutre, est ensuite justifié par rapport à la technique absolue conventionnelle. Il est montré
que le profil observé est représentatif du champ de déformation au centre de l’éprouvette. Le
comportement du cristal en flexion est identifié à l’aide d’un modèle analytique de poutre. Ce
comportement prédit correctement le comportement en traction uniaxiale mesuré par les essais
Trac1 et Trac2. Ce résultat conforte la confiance accordée à la mesure Laue-DIC du profil de
déformation élastique résiduelle qui est utilisée dans la section suivante.
3.3 Justesse des mesures HR-EBSD et Laue-DIC
L’état résiduel de l’éprouvette déchargée depuis 5,4 N est étudié dans cette section. Dans un
premier temps, les valeurs Laue-DIC et HR-EBSD du profil de déformation élastique résiduelle
sont comparées. La justesse des mesures est ainsi quantifiée à partir des deux résultats expérimen-
taux indépendants.
Cette étude souligne également la sensibilité de l’HR-EBSD aux champs de rotations présents
autour des traces de glissement en surface de l’échantillon. Il est montré, dans un second temps,
que l’étude de ces champs permet de déterminer la nature des plans de glissement activés. Une
hypothèse, appuyée par des observations de dislocations dans le MEB, est formulée sur le lien
entre le type de dislocations stockées dans ces bandes et l’origine des champs locaux de rotation.
3.3.1 Calcul de la justesse des mesures
La justesse est définie comme la distance entre un groupe de mesures réalisées dans des condi-
tions identiques et la valeur “vraie” de déformation (cf. annexe A). Cette valeur physique est a
priori inconnue. Pour la déterminer, notre méthodologie tient compte de deux estimations réali-
sées par des techniques indépendantes (HR-EBSD et Laue-DIC). Le calcul suppose que la valeur
vraie de déformation est comprise entre ces deux estimations. La justesse de chaque mesure est
estimée comme la distance à la valeur vraie en tenant compte de l’incertitude sur sa position. Elle
est donc inférieure ou égale à la distance entre les estimations HR-EBSD et Laue-DIC.
3.3.1.1 Présentation du profil de déformation élastique résiduelle
Les résultats des mesures Laue-DIC et HR-EBSD du profil de déformation élastique résiduelle
sont présentés en figure 3.12. Le profil Laue-DIC déchargé est comparable avec celui mesuré
avant la décharge à 5,4 N (cf. figure 3.4). La forme des composantes de rotation est identique,
les composantes de cisaillement fluctuent proche de zéro dans un intervalle d’environ 2.10−4. Sur
les composantes normales de déformation, un profil en trois segments est observé. La longueur
des segments est identique à celle présente dans le profil en charge. La forme de ce dernier est
néanmoins différente et son amplitude reste inférieure à 4.10−4.
Les observations Laue-DIC montrent que la décharge de l’éprouvette depuis 5,4 N est élas-
tique : les composantes de rotation n’évoluent pas alors que le profil de déformation normale
varie.
Les résultats HR-EBSD sont à la fois plus nombreux (grâce à la meilleure résolution spa-
tiale) et plus dispersés que les résultats Laue-DIC. Les points se répartissent autour de courbes
de tendances claires dans un intervalle de l’ordre de 2.10−4. Les tendances sont en accord avec
celles observées par Laue-DIC. Comme l’illustre la composante ωx, les données semblent parfois
constituées de groupes de points délimités par un brusque saut de rotation ou de déformation.
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FIGURE 3.12 – Comparaison des mesures HR-EBSD (en gris) et Laue-DIC (en noir) du profil
résiduel de déformation élastique (εe∗ij ) et de rotation (ωi). En abscisse, on indique la position
suivant l’axe x dans le profil et en ordonnée la valeur de la composante (en radians pour les
rotations). Ces valeurs sont relatives à l’état du point de référence, sélectionné au centre du profil.
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La dispersion des données HR-EBSD est en accord avec la fidélité de la technique (10−4).
L’origine des sauts de rotation et de déformation dans les profils provient de la sensibilité des
mesures à la présence de traces de glissement. Cet aspect est détaillé dans la section 3.3.2. Afin de
calculer la distance avec le profil Laue-DIC, les données HR-EBSD sont lissées pour en extraire
la tendance moyenne.
3.3.1.2 Estimation de l’écart entre les profils
Les données HR-EBSD sont lissées à l’aide d’une moyenne glissante sur 300 points (30 µm).
Le profil moyen obtenu est ensuite ré-échantillonné tous les deux microns, aux coordonnées en x
des données Laue-DIC. Un exemple du résultat de cette procédure est présenté dans la figure 3.13.
L’écart type des données autour du profil moyen est inférieur à 10−4 pour toutes les composantes
de déformation.
FIGURE 3.13 – Exemple de lissage et ré-échantillonnage des données HR-EBSD. Le profil moyen
(en noir) est calculé comme la moyenne glissante sur 300 points de données (en gris).
Le calcul de la distance entre les profils HR-EBSD et Laue-DIC (cf. figure 3.14) est maintenant
réalisé en distinguant la zone sollicitée dans le domaine élastique (−60 µm < x < 60 µm) et les
zones plastifiées pour (x < −60 µm et x > 60 µm). Dans la zone élastique, la distance moyenne
pour les composantes de déformation est inférieure à 0,75 × 10−4. Le tableau 3.4 rassemble les
valeurs de distance moyenne dans les parties plastifiées. L’écart maximum atteint est 3,2 × 10−4
pour la composante principale εe∗yy.
εe∗xx εe∗xy εe∗yy εe∗yz εe∗xz εe∗zz
1,48 1,48 3,18 3,00 2,61 2,14
TABLEAU 3.4 – Distance moyenne entre le profil Laue-DIC et le profil lissé HR-EBSD, dans les
zones plastifiées (×10−4). Cette distance est assimilée à la justesse des mesures de déformation.
3.3.1.3 Discussion autour de la justesse des mesures
Afin de calculer la justesse des mesures, il est nécessaire de déterminer la valeur “vraie” du
profil de déformation observé. Les profils moyens Laue-DIC et HR-EBSD sont deux estimations
indépendantes de cette valeur. Le bon accord entre ces estimations montre qu’il est fortement
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FIGURE 3.14 – Estimation de la justesse des mesures par la calcul de la distance entre les profils
HR-EBSD (lissé) et Laue-DIC.
probable que les mesures soient proches de la valeur vraie. Il semble également exclu que les deux
estimations aient un biais commun car les valeurs Laue-DIC sont en accord avec le comportement
connu par ailleurs du matériau (cf. section 3.2.4). On postule donc une hypothèse simple qui
consiste à considérer que la valeur vraie est contenue entre les deux estimations.
Les caractéristiques des deux techniques étant différentes, l’état de déformation mesuré n’est
a priori pas identique. En particulier, la profondeur analysée par le rayonnement X (40 µm) est très
supérieure à celle du faisceau électronique (25 nm). Cependant, dans notre cas de flexion pure,
l’état de contrainte dans l’échantillon est uniaxial suivant l’axe y. La sollicitation est compatible
avec la condition de contrainte plane imposée par la surface (∼σ.z = 0). Le champ de déformation
est constant dans un plan yz : il n’y a pas de gradient de déformation sous la surface selon la di-
rection des faisceaux incidents. Dans un cas général, les mesures Laue-DIC et HR-EBSD peuvent
donner des résultats différents.
Pour s’approcher du type d’information acquise par Laue-DIC, il a été nécessaire d’utiliser
une valeur moyennée des données HR-EBSD. L’opération de lissage permet de s’affranchir de la
dispersion aléatoire (±10−4) des points liée à la fidélité intrinsèque de la méthode. De plus, le
lissage permet de rendre compte du champ de déformation à l’échelle du micron car les mesures
individuelles à l’échelle nanométrique sont affectées par les champs locaux de rotation et de défor-
mation (e.g. autour des bandes de glissement). Les différences sur les profils de rotation mesurés
par HR-EBSD et Laue-DIC reflètent probablement une désorientation d’origine physique en lien
avec la sous-structure en profondeur.
La justesse des mesures HR-EBSD et Laue-DIC est estimée comme la distance moyenne des
données à la valeur vraie dans les parties plastifiées. On tient compte de l’incertitude sur la position
de la valeur vraie, considérée contenue entre les estimations HR-EBSD et Laue-DIC pour la cal-
culer. En suivant ce raisonnement, la justesse des mesures est identique pour les deux techniques.
Elle est inférieure ou égale à la distance entre les estimations HR-EBSD et Laue-DIC. La justesse
dépend donc de la composante de déformation (cf. tableau 3.4). Elle est inférieure à 3,2× 10−4.
3.3.2 Identification par HR-EBSD des plans de glissement activés
Dans cette section, nous établissons un lien entre les sauts de rotation observés dans le profil
HR-EBSD et la nature des traces de glissement. L’objectif est d’utiliser les mesures HR-EBSD
pour déterminer les plans de glissement activés par la plasticité.
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La comparaison des mesures de déformation élastique résiduelle (cf. figure 3.12) a permis de
souligner le caractère haché du profil HR-EBSD. Ce caractère est particulièrement visible sur les
composantes de rotation : le profil est constitué de groupes de points séparés par des sauts de
rotation. En comparant la position des intersections entre le profil et les traces de glissement, il
apparaît que ces sauts coïncident avec la présence des traces de glissement. Cette corrélation est
illustrée par la figure 3.15.
FIGURE 3.15 – Mise en regard des sauts de rotation du profil HR-EBSD avec l’observation des
traces de glissement. a. Détection de l’intersection entre le profil et les traces de glissement ob-
servées par contraste cristallin. b. Composante ωx du profil de déformation élastique résiduelle.
c. Les sauts de rotations coïncident avec les intersections entre le profil et les traces de glissement.
Les mesures HR-EBSD sont sensibles à la présence des traces de glissement car la taille du
volume diffractant est de l’ordre de grandeur de la largeur des traces (quelques dizaines de nano-
mètres). Dans le cas du Laue-DIC, la pénétration des rayons X permet seulement d’obtenir une
information moyennée en profondeur sur environ 40 µm.
Dans l’essai Flex1, nous ne pouvons pas déterminer les systèmes activés par une simple ob-
servation des traces. Comme le cristal est sollicité dans ses axes de symétrie, la sollicitation se
répartit a priori de manière équitable sur 4 plans de glissement. En surface, deux plans peuvent
produire la même trace. Par conséquent, la nature du plan activé ne peut être déterminée à partir
de la direction de la trace. Le nombre de systèmes actifs est une donnée expérimentale de première
importance pour estimer les paramètres de loi de comportement à base physique.
3.3.2.1 Sauts de rotation et traces de glissement
Une cartographie HR-EBSD a été réalisée autour du profil afin d’étudier le lien entre les sauts
de rotation et la présence des traces de glissement, dans la partie en compression de la poutre
(figures 3.16 et 3.17).
La figure 3.16 présente la composante de rotation ωx de cette cartographie en superposition
de l’image en contraste cristallin des traces de glissement. Des changements brusques d’intensité
de l’ordre de 10−4 sont observés à l’échelle de la cartographie. Point à point, des écarts impor-
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tants sont également visibles avec une amplitude d’environ 2.10−4. Des traces de glissement sont
systématiquement détectées dans les directions des sauts d’intensité.
Les écarts point à point sont attribués à la dispersion naturelle des résultats en accord avec la
fidélité de la technique HR-EBSD. À l’échelle de la cartographie, les observations de la figure 3.16
démontrent la correspondance spatiale entre les traces de glissement et les sauts de rotations.
FIGURE 3.16 – Position de la cartographie HR-EBSD utilisée pour étudier les traces de glissement
à la surface de l’éprouvette. La composante de rotation ωx est superposée à une image en contraste
cristallin. Le point de référence dans la cartographie est indiqué par une croix.
La figure 3.17 présente les trois composantes de rotation exprimées dans le repère (x,y, z) de
la cartographie. Des sauts de rotation existent dans chacune des composantes mais leur position
et leur intensité varient suivant la composante observée. Les caractéristiques du saut de rotation
semblent donc dépendre de la trace de glissement à laquelle il est associé.
FIGURE 3.17 – Composantes de rotation de la cartographie HR-EBSD utilisée pour étudier les
traces de glissement. Le point de référence pour les mesures est indiqué par une croix.
Afin d’établir le lien entre le saut de rotation et la nature de la trace de glissement trois traces
(T1, T2 et T3) sont sélectionnées dans la cartographie. En observant attentivement la figure 3.18, on
note que T1 est quasiment perpendiculaire à T2 et T3. Par ailleurs T2 et T3 ne sont pas strictement
parallèles.
Ces traces appartiennent a priori à des plans différents. Théoriquement, comme les axes du
cristal sont alignés avec ceux de l’éprouvette, deux plans peuvent produire exactement la même
trace en surface. En réalité, le monocristal est désorienté par rapport aux axes de l’éprouvette
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FIGURE 3.18 – Position des traces de glissement T1, T2 et T3 dans la cartographie.
d’environ 3◦. La surface ne coupe pas exactement le cristal parallèlement à un plan de symétrie et
les traces de deux plans symétriques ne sont donc pas rigoureusement parallèles. L’angle entre T2
et T3 laisse présager que ces deux traces proviennent de plan de glissement différents.
Les plans de glissement associés aux traces T1, T2 et T3 sont déterminés dans la section sui-
vante. Le lien entre la rotation observée par HR-EBSD et une direction particulière du plan est
établi ensuite.
3.3.2.2 Détermination des plans de glissement activés
La détermination des plans de glissement associés à T1, T2 et T3 est réalisée en utilisant la tech-
nique de microscopie électronique à balayage ECCI 1. Cette technique, dont le principe est rappelé
en annexe D, est utilisée pour observer les dislocations présentes dans les traces de glissement. Les
dislocations provoquent un contraste dans les images ECCI qui renseigne sur leur position sous la
surface de l’échantillon sur quelques nanomètres. Cette information en profondeur est utilisée pour
lever l’ambiguïté sur l’orientation du plan à l’origine de la trace. La technique permet également
de déterminer le vecteur de Burgers des dislocations.
La figure 3.19 présente les images ECCI des traces de glissement obtenues avec le faisceau
électronique en condition de deux ondes sur le plan (010). Chaque image est centrée sur une
trace de glissement. L’intensité moyenne est différente de part et d’autre de la trace. Un motif en
nid d’abeilles, de faible intensité, est présent dans toute l’image. Des points très intenses espacés
régulièrement sont observés sur la trace. Un contraste rectiligne, déclinant en intensité, est associé
à chaque point intense. Pour T1, ce contraste est parallèle à l’axe y déclinant depuis la trace vers
le haut de l’image. Pour T2, le contraste est parallèle à l’axe y déclinant depuis la trace vers le bas
de l’image. Pour T3, le contraste est perpendiculaire à la trace déclinant vers le haut de l’image.
La direction et le sens de disparition du contraste sont identiques pour tous les points d’une trace
particulière.
La différence d’intensité moyenne entre les deux moitiés des images témoigne de la déso-
rientation qui existe entre les réseaux cristallins de part et d’autre de la trace. Des observations
en électrons secondaires à faible tension d’accélération ont montré que le motif en nid d’abeilles
provient d’une couche d’oxyde formée en surface. Les contrastes localisés, régulièrement espacés
sur les traces, sont caractéristiques de la présence de dislocations.
1. ECCI : Electron Channelling Contrast Imaging
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FIGURE 3.19 – a. Observation par ECCI des traces de glissement T1, T2 et T3. Les flèches
blanches indiquent la présence d’une dislocation dont le contraste caractéristique est présenté en
médaillon. Les images sont réalisées avec un vecteur diffraction g = [010]. b. Représentation des
directions cristallines associées aux systèmes de glissement, vues en projection sur la surface de
l’échantillon.
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Afin d’interpréter les contrastes associés aux dislocations, une représentation schématique des
systèmes de glissement (à proximité de la surface) est proposée dans la figure 3.19. Dans cette
représentation, les traits pointillés symbolisent une direction située en profondeur, projetée sur la
surface. Le schéma reproduit la vision obtenue en ECCI des directions caractéristiques du cristal.
Pour une dislocation et une condition d’imagerie données, l’intensité du signal dépend de la
profondeur à laquelle la dislocation se trouve sous la surface. Plus la dislocation est proche de
la surface et plus l’intensité est élevée. Le point très intense correspond donc à l’émergence de
la dislocation sur la surface. L’intensité diminue à mesure que la dislocation s’enfonce dans le
cristal. Le contraste déclinant représente donc la projection de la ligne de dislocation en surface.
Ce contraste disparaît lorsque la dislocation se situe plus profondément que la hauteur de la poire
d’interaction du faisceau électronique.
Les observations de la figure 3.19 permettent de déterminer la nature des plans activés. Les
dislocations émergent systématiquement sur la trace, elles sont donc contenues dans le plan de
glissement. Pour chaque plan, nous disposons donc de la direction de la trace et de la projection
d’une direction supplémentaire du plan (le vecteur ligne des dislocations). Ces deux informations
sont suffisantes pour déterminer quel plan est à l’origine des traces. La trace T1 est associée à
un plan (111) car les dislocations s’enfoncent dans le cristal à droite de la trace. La trace T2 est
associée à un plan (11¯1) car les dislocations disparaissent à droite de la trace. La trace T3 est
associée à un plan (1¯11) car le contraste s’éteint à gauche de la trace.
3.3.2.3 Caractère des dislocations contenues dans les traces
La technique ECCI permet de formuler une hypothèse sur le caractère des dislocations conte-
nues dans les traces. Il est important de caractériser ces dislocations car leur présence est à l’origine
des sauts de rotation observés.
Dans la figure 3.19, le sens de disparition du contraste renseigne sur le vecteur ligne l des
dislocations. D’après la projection sur la surface, le vecteur ligne des dislocations D1 de T1 est
probablement dans la direction [01¯1]. Celui des dislocationsD2 de T2 est cohérent avec la direction
[011]. La ligne des dislocationsD3 de T3 n’est pas liée à une direction de glissement. Sa projection
en surface, perpendiculaire à la trace, est compatible avec la direction l = [11¯2] du plan (1¯11).
En faisant varier les conditions de diffraction, le vecteur de Burgers b peut également être
étudié. La figure 3.20 présente le contraste obtenu pour un même groupe de dislocations en uti-
lisant trois vecteurs de diffraction g différents. Des figures de diffraction SACP 2 sont utilisées
pour ajuster la position de l’échantillon dans le microscope de manière à adapter les conditions de
diffraction. Le contraste associé aux dislocations varie en fonction des conditions d’imagerie. Les
dislocations sont cependant visibles partout excepté pour D1 et D2 en utilisant g[1¯00].
Afin de caractériser b, on rappelle le critère d’extinction pour les dislocations vis et coin [167] :
dislocation vis : g.b = 0 dislocation coin : g.b = 0 et g.(b ∧ l) = 0
Pour que les dislocations soient glissiles dans leur plan de glissement, il faut queD1 etD2 aient
un caractère vis et D3 un caractère coin avec b = [110]. Les contrastes de la figure 3.20 sont en
accord avec cette hypothèse. Les dislocations D1 et D2 sont visibles avec g = [010] et g = [1¯10].
Dans ces cas d’imagerie, le critère d’extinction n’est pas respecté. Aucun contraste lié à D1 ou
D2 n’est observé avec g = [1¯00] lorsque g.b = 0. Un contraste autour de D3 est présent pour
2. SACP : Selected Area Channelling Patterns
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FIGURE 3.20 – Variation du contraste autour de dislocations dans les traces T1, T2 et T3 en
fonction du vecteur diffraction employé. La colonne de gauche présente la figure de diffraction
SACP utilisée pour ajuster les conditions de diffraction. Les colonnes de droite rassemblent les
détails d’images ECCI d’un même groupe de dislocation. Le diamètre du champ observé est de
730 nm.
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les trois vecteurs de diffraction utilisés, en accord avec la théorie puisque ces vecteurs diffraction
ne sont pas censés provoquer une extinction. Pour g = [1¯10], la condition g.b = 0 est respectée,
néanmoins g.(b∧ l) 6= 0. Dans le cas deD3, la condition d’extinction requiert d’utiliser g = [11¯2]
pour réaliser l’image. Cette direction nécessite d’incliner l’échantillon de 35◦ dans une position
inaccessible avec la configuration d’imagerie ECCI. Le caractère coin des dislocationsD3 est donc
validé de manière indirecte.
Les informations collectées sur les traces T1, T2 et T3 sont rassemblées dans le tableau 3.5.
Trace de glissement T1 T2 T3
Plan associé B : (111) D : (11¯1) A : (1¯11)
Caractère vis vis coin
des dislocations l = [01¯1] b = [01¯1] l = [011] b = [011] l = [11¯2] b = [110]
TABLEAU 3.5 – Caractéristiques des traces de glissement déterminées par les observations ECCI.
3.3.2.4 Le saut de rotation a lieu autour de la normale au plan de glissement
Les plans de glissement à l’origine des traces T1, T2 et T3 étant identifiés, nous établissons
maintenant une relation entre le saut de rotation détecté par HR-EBSD et la nature du plan. La
désorientation au franchissement de chaque trace, notée R, est calculée en plusieurs endroits.
L’axe de cette rotation, r, est ensuite projeté sur les directions caractéristiques du plan. Cette opé-
ration permet de détecter une corrélation entre l’axe de la rotation et une direction caractéristique
du plan cristallin.
Les couples de positions utilisés pour calculerR sont reportés dans la figure 3.21. Ces couples
sont espacés régulièrement le long de la trace et sélectionnés loin des régions où plusieurs plans
s’intersectent. Ils sont ordonnés suivant l’axe x croissant. En raison de la dispersion naturelle
des mesures HR-EBSD, il est impossible de calculer R directement point à point. Pour chaque
position, l’orientation moyenne est d’abord évaluée autour du point dans un noyau de 13 points
de mesures (troisième voisin). Dans le noyau, les points dont l’orientation dévie de l’orientation
moyenne de plus de 0,01◦, soit deux fois la dispersion naturelle des mesures, sont considérés
comme aberrants. On attribue ces valeurs aberrantes à la présence en surface de particules de pol-
lution accumulées lors de l’essai synchrotron. L’orientation dans le noyau est donc recalculée après
élimination de 1 à 2 points aberrants. Le vecteur R est enfin déterminé comme la désorientation
entre les orientations moyennes respectives du couple de positions.
En projetant l’axe r de la rotation R associée à une trace sur les directions caractéristiques
du plan correspondant, il apparaît que r est fortement corrélé avec la normale n au plan. Ainsi
le produit r.n est généralement supérieur à 90 %. En conséquence, la projection de r sur une
direction du plan donne une valeur inférieure à 40 %.
Cette corrélation est également vérifiée dans un cas moins favorable, en projetant r sur les
normales (non orthogonales) aux quatre plans de glissement potentiels. Comme en témoignent les
valeurs du tableau 3.6, le saut de rotation autour de T1 est bien détecté suivant la normale nB
au plan B, celui de T2 autour de nD et T3 autour de nA. Le comportement singulier du dernier
couple associé à T2 n’est pas expliqué. Il est à noter cependant que les valeurs de désorientation
calculées ici sont liées à une grande incertitude car l’étude est réalisée sur des rotations détectées
en limite de résolution de la technique HR-EBSD.
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FIGURE 3.21 – Couples de positions utilisées pour calculer le vecteur de désorientation associé à
la traversée d’une trace de glissement.
Trace de
glissement
Angle
(×0.01◦)
r.nA
(%)
r.nB
(%)
r.nC
(%)
r.nD
(%)
T1 0,79 74 87 10 3
0,73 49 91 49 7
0,86 41 93 54 2
1,06 46 97 37 14
T2 0,97 52 42 2 93
1,13 34 67 16 85
0,53 16 59 19 95
0,62 12 89 48 53
T3 0,76 96 7 44 43
0,73 98 17 34 45
0,64 90 1 65 26
TABLEAU 3.6 – Corrélation entre la désorientation évaluée pour les couples de positions de la
figure 3.21 et la normale n aux plans de glissement. L’angle de la rotationR est reporté, ainsi que
la projection de l’axe r avec la normale aux plans A (1¯11), B (111), C (1¯1¯1) et D (11¯1).
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3.3.2.5 Hypothèses sur l’origine du phénomène
La présence d’une rotation autour de la normale au plan de glissement est un caractère commun
aux traces T1, T2 et T3. Nous explorons ici une hypothèse de modélisation pour comprendre son
origine.
Considérons une trace, c’est-à-dire l’intersection d’un plan de glissement avec la surface de
l’échantillon. La situation est illustrée par la figure 3.22. Dans le plan de normale n, un système
est activé et une famille de dislocations se déplace. À l’émergence de chaque dislocation, on
assiste à un déplacement discret des atomes de surface suivant la direction du vecteur de Burgers
b. Une marche est donc créée entre les deux lèvres notées 1 et 2 de la trace. Pour une longueur de
trace ∆L, comme toutes les dislocations sont du même type, un déplacement N b est observé. La
composante suivant la normale à la surface s1, N(b.s1) va être à l’origine d’un angle apparent θ
entre les deux lèvres de la trace.
FIGURE 3.22 – Présence de dislocations émergentes en surface dans une trace de glissement.
Dans le cristal, de part et d’autre du plan, la variation de la position de la surface ne peut pas
être accommodée par des déplacements discrets d’atomes en l’absence de défaut. Le réseau se
déforme de manière élastique et la partie antisymétrique de cette transformation est interprétée
comme une rotation. Comme la déformation vise à accommoder l’angle θ entre les deux lèvres de
la trace, il est compréhensible que la rotation se développe principalement autour de la normale au
plan.
Le modèle permet d’expliquer correctement la situation des traces T1 et T2. Considérons la
relation :
θ ' tan θ = N(b.s1)
∆L
(3.5)
Pour un angle observé de 0,01◦, en tenant compte de la direction du vecteur de Burgers rap-
pelée dans le tableau 3.5 et avec ||b|| = 0,254 nm, la distance entre dislocations est évaluée à
1,03 µm. Cette distance est en bon accord avec l’ordre de grandeur des distances observées dans
les images de la figure 3.19.
Une situation alternative envisagée pour expliquer la présence de rotation autour de la normale
au plan avec un arrangement de dislocations vis est le joint de twist. Cette proposition a été écartée
car le joint nécessite au minimum deux types de dislocations et seulement un type est observé dans
la trace.
La modèle échoue à expliquer la situation de la bande T3. Dans ce cas le produit b.s1 est
nul et l’arrangement des dislocations coins n’est pas censé produire de rotation. L’origine de la
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rotation dans ce cas est inconnue. Une solution envisageable est la présence de dislocations sup-
plémentaires dans la trace dont le vecteur ligne est parallèle à celle-ci. Ces dislocations, difficiles
à détecter sont peut-être à l’origine des contrastes observés sur la trace comme en témoigne le
médaillon de la figure 3.19.
3.3.2.6 Caractère prédictif des données HR-EBSD
En supposant que pour toutes les traces, une rotation en surface est détectée autour de la nor-
male au plan de glissement, la cartographie HR-EBSD peut être utilisée pour détecter ces traces.
La figure 3.23 présente la projection de la cartographie de rotation autour des normales aux quatre
plans de glissement potentiels. Pour chaque plan p, la composante ω.np est représentée, avec ω
le vecteur rotation associé à ∼ω (cf. section 1.1.4.2). Pour chaque projection, des changements sou-
dains dans la répartition de l’intensité mettent en évidence des éléments rectilignes. Ces éléments
sont orientés suivant une seule direction et correspondent à une trace observée en surface.
FIGURE 3.23 – Projection de la cartographie HR-EBSD sur les normales aux plans de glissement
permettant de détecter les traces. Pour chaque plan p, la composante ω.np est représentée. Le
point de référence pour les mesures est indiqué par une croix. Les flèches pointent vers des sauts
d’intensité caractéristiques de traces de glissement.
La représentation de la figure 3.23 permet de détecter les traces de glissements associées à
chaque plan de glissement. Ainsi la trace T1 est détectée sur le plan B, T2 sur le plan D et T3 sur
le plan A. Des traces supplémentaires sont révélées, associées principalement aux plans A et B. Il
est à noter que comme les plans ne sont pas orthogonaux, chaque trace produit un contraste non
nul sur les autres plans. Ce phénomène est mis en évidence sur la cartographie associée au plan C
dans laquelle les traces du plan B sont visibles. Dans les cas ambigus, il est nécessaire d’étudier
les valeurs de désorientation locale suivant la méthode de la section 3.3.2.4.
À partir des informations de la cartographie HR-EBSD, il est donc possible d’identifier les
plans de glissement activés. Cette étude montre que la technique permet plus généralement d’étu-
dier les mécanismes de la plasticité à l’échelle des structures de dislocations. Une détection plus
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performante des phénomènes est attendue en l’absence de pollution de surface (due au dérou-
lement de l’essai synchrotron) qui perturbe ici les mesures. La présence d’une rotation orientée
suivant la normale au plan, attribuée à l’émergence en surface de dislocations glissiles, semble
être un caractère général de ces traces.
Bilan
La justesse des techniques HR-EBSD et Laue-DIC a été déterminée en comparant les deux
mesures indépendantes du profil de déformation résiduelle. D’après les résultats de la section 3.2,
l’évaluation Laue-DIC du profil est fiable et sans biais. Le bon accord entre cette évaluation et
les résultats HR-EBSD montre que la valeur “vraie” des déformations du profil semble avoir été
correctement appréciée. L’écart des mesures à cette valeur “vraie”, en tenant compte de son in-
certitude, permet d’estimer la justesse des mesures à 3,2× 10−4, pour des valeurs de déformation
totale inférieures à 0,5 %.
Les mesures HR-EBSD sont sensibles aux champs locaux de rotation présents à proximité
des traces de glissement. Une brusque rotation du cristal autour de la normale au plan activé a
été observée pour trois traces de nature différente. En supposant que cette propriété est générale,
les champs de rotation mesurés par HR-EBSD peuvent être utilisés pour détecter et caractériser
les plans de glissement activés en surface. Une hypothèse sur l’origine du saut de rotation a été
formulée en lien avec les observations de dislocations réalisées dans le MEB par la technique
ECCI.
3.4 Conclusion
La justesse des mesures de déformation élastique par Laue-DIC et HR-EBSD a été évaluée
pour la première fois dans un alliage métallique déformé plastiquement. Un profil de déformation
élastique résiduelle est créé dans un monocristal par flexion quatre points. Ce profil est mesuré à
l’aide des deux techniques. Le bon accord entre les résultats indépendants permet de déterminer
la valeur “vraie” de déformation présente dans l’échantillon. La justesse des mesures, calculée
comme l’écart à cette valeur vraie, est estimée à 3,2 × 10−4. Le niveau de déformation total
exploré ici reste inférieur à 0,5 % de déformation totale.
Les précautions suivantes ont été prises afin de s’assurer que la mesure Laue-DIC est fiable et
sans biais. L’état de déformation observé in-situ lors de l’essai de flexion a été étudié. La forme
du profil, caractéristique d’un essai de flexion, est validée qualitativement par comparaison avec
la répartition des traces de glissement. Les mesures sont par ailleurs représentatives du champ
de flexion dans l’éprouvette. Le traitement Laue-DIC, associé à l’hypothèse de fibre neutre, est
cohérent avec un traitement conventionnel des données. Enfin, le comportement du cristal identifié
en flexion à l’aide d’un modèle mécanique analytique, est identique à celui déterminé par ailleurs
en traction.
Cette étude a montré l’influence sur les mesures HR-EBSD des champs de rotation observés
en surface, à proximité des traces de glissement. Les mesures ont permis de détecter ces traces,
par l’intermédiaire de la rotation locale du cristal présente autour de la normale à leur plan de
glissement. Ce saut de rotation semble lié aux dislocations présentes dans la trace, dont les carac-
téristiques ont été déterminées dans le MEB par ECCI.
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Chapitre 4
Identification d’une loi de
comportement à l’échelle locale
Une manière originale d’identifier les paramètres d’une loi de plasticité cris-
talline est explorée dans ce chapitre. Cette approche est basée sur l’obser-
vation directe du comportement local, réalisée en couplant des mesures de
champs de déformations élastique et totale. La loi de comportement est iden-
tifiée à l’échelle où elle est utilisée, à partir d’informations expérimentales
strictement locales.
Sommaire
4.1 Modèle de plasticité cristalline et identification . . . . . . . . . . . . . . . . . . 134
4.1.1 Présentation de la loi de comportement . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 135
4.1.2 Stratégies d’identification . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 137
4.2 Évaluation du comportement expérimental local . . . . . . . . . . . . . . . . . 140
4.2.1 Rappels sur le déroulement de l’essai Flex2 . . . . . . . . . . . . . . . . . 140
4.2.2 Profil de déformations élastiques déviatoriques . . . . . . . . . . . . . . . 141
4.2.3 Profil de déformations totales . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 148
4.2.4 Méthode de couplage des champs . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 151
4.2.5 Observation du comportement expérimental local . . . . . . . . . . . . . . 154
4.3 Identification des paramètres . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 158
4.3.1 Sélection des paramètres . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 158
4.3.2 Identification sur le comportement expérimental local . . . . . . . . . . . . 160
4.3.3 Validation sur la réponse macroscopique en traction . . . . . . . . . . . . . 162
4.4 Conclusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 163
Modèle de plasticité cristalline et identification
Avant propos
Le comportement plastique d’un cristal est représenté, à l’échelle du micron, dans le cadre de
la théorie de la plasticité cristalline. Ce cadre permet de séparer les variables évolutives scalaires
(vitesse de glissement, scission résolue) des variables tensorielles qui caractérisent l’anisotropie
du réseau cristallin (tenseur de Schmid). Le modèle de comportement est ainsi exprimé par des
lois scalaires d’écoulement et d’écrouissage sur chaque système de glissement.
Sur le système de glissement s, les grandeurs caractéristiques sont le taux de glissement plas-
tique γ˙s, et la scission résolue τ s. La force qui entretient le glissement des dislocations sur le
système n’est en effet sensible qu’à la composante τ s du tenseur des contraintes ∼σ. Cette dernière
est calculée en projetant ∼σ dans le plan dense de normale n
s et sur la direction de glissementms,
à l’aide du tenseur de Schmid
∼
µs :
τ s = ∼σ : ∼
µs avec
∼
µs =
1
2
(ms ⊗ ns + ns ⊗ms) (4.1)
Réciproquement, le tenseur de déformation plastique ∼ε
p est exprimé comme la somme du
glissement sur chaque système. Dans une formulation en vitesse :
∼˙ε
p =
∑
s
γ˙s
∼
µs (4.2)
Dans ce manuscrit, une loi viscoplastique [168] développée à EDF dans le cadre des projets
PERFORM 60 [4] et PERFORM II est étudiée. Ces projets ont pour objectif la prise en compte
des effets de l’irradiation (qui perturbe l’arrangement du cristal à l’échelle atomique) sur le com-
portement mécanique macroscopique des composants de centrales REP. La loi envisagée ici ne
tient pas compte des effets de l’irradiation mais a été construite dans une démarche de transition
d’échelle, basée sur l’étude du comportement des populations de dislocations par dynamique des
dislocations discrètes (DDD). Elle a été implémentée dans Code_Aster [169], le code éléments
finis de l’entreprise. Cette loi fait l’objet de travaux de validation et de calibration [170, 171] ayant
pour objectif de rendre compte du comportement de l’acier 316L constitutif des structures internes
de centrales REP.
Après avoir introduit la loi de plasticité, une stratégie d’identification originale sera présentée,
basée sur l’observation du comportement mécanique local. Dans ce chapitre, le comportement à
l’échelle du micron est obtenu à la surface d’un monocristal sollicité en flexion, en couplant des
mesures de champs de déformations élastique et totale. A l’aide d’un calcul de point matériel, la
sensibilité des paramètres sur la réponse simulée par la loi viscoplastique est étudiée. Deux para-
mètres identifiables sont ensuite ajustés sur le comportement expérimental local. L’identification
est enfin confrontée au comportement macroscopique connu du monocristal.
4.1 Modèle de plasticité cristalline et identification
Dans cette section, la loi viscoplastique est introduite. Les atouts de la stratégie adoptée pour
identifier cette loi, basée sur l’observation du comportement expérimental local, sont discutés.
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4.1.1 Présentation de la loi de comportement
4.1.1.1 Loi d’écoulement viscoplastique à seuil
Pour décrire l’écoulement plastique dû au glissement cristallographique, une loi viscoplastique
à seuil est utilisée. Elle se présente sous une expression de type puissance [170] :
γ˙s =

0 si |τ s| ≤ τ sc
γ˙s0
[( |τ s|
τ sc
)n
− 1
]
signe(τ s) sinon
(4.3)
Les deux paramètres γ˙s0 et n rendent compte du caractère visqueux du déplacement des disloca-
tions. La scission critique τ sc est la contrainte limite qui permet leur déplacement. Cette valeur
évolue suivant la loi d’écrouissage présentée au paragraphe 4.1.1.2.
Une description viscoplastique est employée pour éviter les indéterminations associées à l’uti-
lisation des critères de sélection de la plasticité indépendante du temps. La présence d’un seuil
attribue un sens physique à τ sc : une limite d’élasticité au niveau du système de glissement. Le
seuil permet de mieux décrire la non linéarité au franchissement de cette limite. Le temps de cal-
cul est également moins important que dans une formulation viscoplastique sans seuil puisque peu
de systèmes de glissement sont activés.
4.1.1.2 Loi d’écrouissage
À température ambiante et à faible vitesse de déformation, deux phénomènes contribuent à
freiner le déplacement des dislocations dans l’austénite. Premièrement la friction de réseau, renfor-
cée par la présence d’éléments d’alliage en solution solide de substitution, et plus encore d’atomes
légers en position interstitielle. Deuxièmement les autres dislocations qui entretiennent avec une
dislocation mobile des interactions de contact et à distance par l’intermédiaire des champs de dis-
torsion élastique. Dans l’hypothèse d’une additivité des contributions provenant de la friction du
réseau τf et de la forêt de dislocations τ sd , la scission critique s’exprime :
τ sc = τf + τ
s
d (4.4)
La contribution τf dépend fortement de la composition chimique mais ne dépend pas du sys-
tème de glissement. Elle représente la contrainte moyenne nécessaire au franchissement d’une
rangée atomique dans le réseau cristallin.
Le terme τ sd évolue suivant la position relative des dislocations dans le matériau. La contribu-
tion d’une densité ρj de dislocations présente sur un système j, à la composante τ sd du système s,
est donnée par la relation historique [172], exprimée dans une approche multi-systèmes [173] :
τ sd = µ b
√
asjρj (4.5)
En se basant sur des calculs de dynamique des dislocations, une modification de l’expres-
sion (4.5) a été proposée [174] pour mieux prendre en compte le caractère logarithmique des
effets de tension de ligne :
τ sd = µ b
(
0,2 + 0,8
ln(b
√
asjρj)
ln(b
√
asjρref )
)√
asjρj (4.6)
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Dans cette expression µ est le module de cisaillement du matériau et b est la norme du vecteur
de Burgers. Les coefficients asj varient en fonction des systèmes suivant la matrice d’interaction
présentée dans le tableau 4.1. Cinq types d’interaction sont envisagés : coplanaire ap, colinéaire
ac, les jonctions glissiles ag, de Hirth ah et les verrous de Lomer al. Les coefficients sont évalués
par DDD pour une densité de référence ρref. Dans la parenthèse, le facteur 0,2 rend compte des
actions à longue distance. Le second terme correspond aux interactions de contact. Les valeurs 0,2
et 0,8 proviennent de résultats de simulations réalisées pour une large gamme de ρref.
A2 A3 A6 B2 B4 B5 C1 C3 C5 D1 D4 D6
A2 ap ap ap ac ag ag ah ag al ah al ag
A3 ap ap ag ah al ag ac ag al ah ag
B2 ap ag al ah al ag ah ag ag ac
A6 ap ap ap ah al ag ah ag al
B4 ap ap al ah ag ag ac ag
B5 ap ag ag ac al ag ah
C1 ap ap ap ac ag ag
C3 ap ap ag ah al
C5 ap ag al ah
D1 ap ap ap
D4 ap ap
D6 ap
TABLEAU 4.1 – Coefficients de la matrice d’interaction entre systèmes de glissement. Les sys-
tèmes sont repérés selon la notation de Schmid & Boas (cf. tableau 2.5).
Lorsque l’on considère l’influence de tous les systèmes j sur τ sd (y compris les interactions des
dislocations appartenant au même système), l’équation (4.5) devient :
τ sd = µ b
√∑
j
asjρj (4.7)
Il faut alors exprimer (4.7) selon une forme similaire à celle de la relation (4.6), en introduisant
le concept de coefficients efficaces asje :
τ sd = µ b
√∑
j
asje ρj avec asje =
(
0,2 + 0,8
ln(λb
√
ρ)
ln(λb
√
ρref )
)2
asj (4.8)
Dans l’expression (4.8), les ρj sont remplacés par la densité totale de dislocation ρ. Le pa-
ramètre λ correspond à la moyenne des coefficients d’interaction. Sa valeur est fixé d’après les
simulations de dynamique des dislocations.
Les densités par système ρs évoluent car les dislocations se multiplient et s’annihilent au cours
de la déformation plastique. Physiquement, les dislocations sont générées au niveau de sources qui
sont supposées être en nombre suffisantes et réparties dans le matériau. L’évolution admise pour
notre loi de comportement est la suivante [168] :
ρ˙s =
1
b
A ∑j∈ forêt(s)
√
asje ρj∑
j
√
asje ρj
+B
∑
j∈ copla(s)
√
asje ρj −Rρs
 |γ˙s| (4.9)
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La notation
∑
j∈ forêt(s) se rapporte aux systèmes de glissement non coplanaires du système s.
Inversement, la notation
∑
j∈ copla(s) ne considère que les systèmes coplanaires. Les paramètres A
et B sont caractéristiques de l’écrouissage du matériau. Le paramètre R contrôle le phénomène de
restauration des dislocations.
Les paramètres de la loi de comportement sont rassemblés dans le tableau 4.2.
µ ν b γ˙s0 n ρinitial
module de
cisaillement
coefficient de
Poisson
distance de
Burgers
paramètre
visqueux
sensibilité à
la vitesse
dislocations
initiales
τf ai λ A B R
friction de
réseau
coefficients
d’interaction
coef. moyen
d’interaction
écrouissage
sécant
écrouissage
coplanaire
restauration
TABLEAU 4.2 – Signification physique des paramètres de la loi de comportement.
4.1.2 Stratégies d’identification
Plusieurs paramètres du tableau 4.2 peuvent être déterminés à partir d’observations expéri-
mentales spécifiques. Par exemple, il est possible d’obtenir les paramètres élastiques du cristal (µ
et ν) par spectroscopie de résonance ultrasonore. La distance de Burgers b est estimée par dif-
fraction des rayons X. Suivant la méthode d’observation, les paramètres sont parfois mesurés avec
une incertitude relativement importante. À cause du manque de représentativité et des effets de
surface libre, la densité initiale de dislocations ρinitial, estimée par microscopie en transmission
dans notre étude, est une valeur majorante. Les techniques FIB [175] permettent de solliciter un
volume microscopique de matière, prélevée dans un grain de polycristal. Des paramètres diffici-
lement accessibles tel que la friction de réseau τf peuvent être estimés [176]. Ces mesures sont
généralement soumises à des incertitudes en lien avec le contrôle dimensionnel des échantillons, la
méthode de préparation (dommage ionique) et la maîtrise des conditions de sollicitation. Les résul-
tats semblent également dépendre du volume de cristal sollicité (effet de taille) même si l’origine
du phénomène est encore en débat [68].
Une stratégie pour identifier les paramètres liés à l’écoulement (n et γ˙s0) et à l’écrouissage (les
ai, λ, A, B et R) consiste à réaliser des essais sur des monocristaux macroscopiques. Ces mo-
nocristaux peuvent être testés mécaniquement comme des matériaux conventionnels. Néanmoins,
leur élaboration pour des compositions chimiques complexes n’est pas toujours possible (cf. [177]
pour le cas des aciers austénitiques). Ces alliages sont seulement partiellement représentatifs des
cristaux réels (absence d’impuretés, différence dans la quantité d’éléments interstitiels). De plus,
l’identification est pertinente si l’effet de taille de grain est faible dans le comportement du po-
lycristal que l’on souhaite modéliser. Enfin, cette approche ne permet pas d’obtenir un jeu de
paramètre unique.
Les paramètres d’écrouissage peuvent être évalués par une approche multi-échelles à l’aide de
calculs en dynamique des dislocations. Ce type de modèle permet d’observer l’écrouissage d’un
volume de cristal contenant une population de dislocations discrètes. La description des interac-
tions entre dislocations est explicite (champ de déformation élastique, interactions de contact) et
permet de rendre compte de mécanismes élémentaires qui ne sont plus décris à l’échelle de la
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plasticité cristalline. Les modèles de DDD sont bien adaptés pour déterminer les coefficients ai
qui expriment des interactions particulières entre systèmes de glissement. Cependant, des diffi-
cultés sont rencontrées pour estimer les paramètres A, B et R qui décrivent des comportements
homogénéisés de la population de dislocation. En effet, des simulations comprenant un nombre
important de dislocations, prohibitifs en temps de calcul, sont nécessaires pour fixer précisément
ces paramètres.
La dernière approche, largement employée, consiste à identifier la loi de plasticité locale par
approche inverse, à l’aide d’un essai macroscopique sur le matériau polycristallin. Ce problème
est généralement mal posé : de nombreux jeux de paramètres permettent de reproduire la réponse
macroscopique observée. Les paramètres identifiés peuvent d’être dépourvus de sens physique et
risquent de ne pas être utilisables pour prédire la réponse à un type de sollicitation différent. Une
amélioration de l’identification consiste à prendre en compte des mesures des champs cinéma-
tiques locaux. Ces champs apportent en effet une information supplémentaire sur l’hétérogénéité
de la déformation à l’échelle de la microstructure.
L’identification par approche inverse nécessite de comparer les résultats de calculs en champs
complets (éléments finis [3] ou FFT [178]) aux données expérimentales. À EDF la méthode sélec-
tionnée parmi les techniques disponibles [8, 9] est le recalage de modèles éléments finis (FEMU)
à partir de mesures de champ cinématique par corrélation d’images numériques (CIN) [7].
4.1.2.1 Limites de l’identification sur les champs cinématiques
La CIN est une technique qui permet de mesurer le champ de déplacement en surface d’un
échantillon et d’en déduire le champ de déformation totale [8]. Ces champs peuvent être mesurés
à l’échelle de la microstructure par microscopie optique mais c’est généralement avec des images
MEB que les études sont menées pour obtenir une résolution intragranulaire [179, 7].
La méthode FEMU associée aux mesures CIN a été mise en œuvre avec succès pour identifier
des paramètres de loi de plasticité cristalline dans des matériaux de structure c.c. [5], h.c. [6] et
c.f.c. [7]. Plusieurs limites sont néanmoins mises en lumière par ces travaux.
Les hypothèses du modèle ont une influence importante sur la forme du champ calculé. Elles
peuvent donc biaiser la procédure d’identification. En particulier, la représentation de la micro-
structure est une question complexe. La microstructure est facilement accessible en surface (e.g.
par EBSD) mais difficilement dans le volume. Or, pour une même microstructure de surface, la
morphologie des grains sous-jacents conditionne la forme des champs calculés [2]. L’application
de conditions aux limites mesurées expérimentalement permet de rendre partiellement compte de
la microstructure en profondeur. Un maillage 3D de la microstructure semble le plus adéquat mais
implique un effort expérimental important et une complexification du modèle.
Les lois de comportement à base physique, n’étant pas optimisées dans leur formulation pour
une résolution numérique, sont généralement coûteuses en ressources numériques. Comme la mé-
thode FEMU implique un grand nombre de calculs successifs, le nombre d’éléments permettant
la convergence de la procédure d’identification en un temps raisonnable est limitée. Les modèles
utilisés sont nécessairement simplifiés (2D [5, 6, 7] ou 3D sur un maillage cubique [2]), ce qui
rentre en conflit avec la volonté de modéliser au plus juste la microstructure et les conditions aux
limites de l’essai expérimental. La finesse de la description du comportement cristallin peut se
retrouver dégradée par un modèle grossier ou partiel de la configuration expérimentale.
La FEMU à partir de mesures de CIN est une approche mixte entre des grandeurs macrosco-
piques et locales, utilisée pour identifier un comportement strictement local. Cette approche mixte
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est nécessaire car le champ cinématique ou de déformations totales n’est pas suffisante pour fixer
seul le comportement, lorsque l’état de contrainte associé est inconnu. En incluant l’effort macro-
scopique dans la fonction coût, le modèle permet par changement d’échelle de fixer implicitement
le champ de contrainte, dans le cadre des hypothèses de modélisation sélectionnées. La mise en
œuvre de ce processus peut donc être envisagé comme un moyen de parer à l’absence de mesure
du champ de contraintes.
Néanmoins, la méthode FEMU est sensible au cumul des erreurs de modèle et au bruit de
mesure. Les erreurs de modèles empêchent d’obtenir une identification qui produise une réponse
optimale simultanément à l’échelle locale et à l’échelle macroscopique [7]. La valeur des para-
mètres identifiés est donc dépendante du poids attribué aux réponses macroscopiques ou locales.
Dans le chapitre 3, nous avons montré qu’une mesure fiable et exacte des champs de déforma-
tions élastiques déviatoriques peut être réalisée en présence de plasticité. Ces mesures permettent
d’évaluer le champ de contrainte associé à un état de déformation élasto-plastique. L’objectif ici
est donc d’explorer l’apport de ces nouvelles mesures sur les procédures d’identification. En par-
ticulier, la complexité de l’approche FEMU doit pouvoir être évitée en observant directement le
comportement expérimental local, par le couplage de mesures de déformations élastique et totale.
4.1.2.2 Identification à partir du comportement expérimental local
La stratégie employée dans ce chapitre pour identifier les paramètres de la loi repose sur l’éva-
luation, à l’échelle locale, du comportement expérimental. En théorie, la connaissance simultanée,
à une échelle spatiale donnée, de l’état de déformation totale et de contrainte est suffisante pour
étudier directement le comportement à cette échelle. En observant l’évolution des deux grandeurs
avec le chargement, le comportement du matériau peut être déterminé.
Sur le plan expérimental, l’observation directe du comportement mécanique à l’échelle du
micron, par couplage des mesures de déformations totales et de déformations élastiques, n’a pas
été rapportée dans la littérature. Néanmoins, le potentiel du couplage de ces deux mesures à été
démontré dans le domaine des films minces à une échelle supérieure [180]. Dans ce travail, un
film composite cuivre-tungstène est déposé sur un substrat polymère. L’ensemble film-substrat
est sollicité en traction bi-axiale. Dans une zone d’un diamètre de 8 mm, l’état mécanique homo-
gène qui se développe est observé lors d’un essai in-situ. Deux composantes normales du tenseur
des contraintes dans le film sont déterminées par la méthode des sin2 Ψ, à l’aide d’un faisceau
X d’un diamètre de 340 µm. Le champ de déformation totale est obtenu par CIN sur la zone
millimétrique, côté polymère. Le couplage des mesures conduit à l’établissement d’une relation
contrainte-déformation pour les composantes principales de la déformation, autrement dit la rela-
tion de comportement suivant les deux directions de sollicitation. Le film mince ayant un carac-
tère fragile, le comportement “plastique” de l’ensemble film-substrat, attribué à la propagation de
micro-fissures dans le film fragile, n’est pas exploité. La surface associée à la limite du domaine
d’élasticité du film mince est reconstruite par ce procédé.
Dans la suite de ce chapitre, le comportement mécanique à l’échelle du micron est évalué
dans un monocristal en couplant mesures de déformations élastique et totale. Le monocristal, au
comportement homogène, est utilisé afin de valider la démarche mise en œuvre. Il est sollicité en
flexion quatre points lors d’un essai in-situ. Les champs de déformations élastique et totale sont
évalués simultanément à la surface de l’éprouvette par microdiffraction Laue et CIN. Après un
bref rappel du déroulement de l’essai mécanique, les résultats de ces deux types de mesure seront
présentés puis exploités pour évaluer le comportement local du cristal.
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À l’aide d’un calcul de point matériel, la sensibilité des paramètres sur le comportement simulé
est étudiée. Deux paramètres identifiables sont ajustés afin que le comportement simulé reproduise
le comportement réel. Le comportement ainsi identifié est comparé au comportement macrosco-
pique connu du monocristal pour valider la démarche.
4.2 Évaluation du comportement expérimental local
Cette section montre comment le couplage de mesures de déformations élastique et totale, à
l’échelle du micron, permet d’évaluer le comportement local du matériau. Un monocristal est sol-
licité en flexion de manière à introduire dans son épaisseur un champ hétérogène de déformations.
L’essai est interrompu régulièrement pour mesurer simultanément, à une échelle comparable, les
champs de déformations élastiques déviatoriques (par microdiffraction Laue) et totales (par CIN).
Dans un premier temps, après un rappel sur le déroulement de l’essai de flexion, les résultats des
mesures de microdiffraction Laue et de CIN sont traités. Dans un second temps, une hypothèse est
formulée sur la partie hydrostatique du tenseur des déformations élastiques pour pouvoir compa-
rer les deux mesures et discuter des résultats. Enfin, nous montrons comment cette comparaison
permet d’évaluer le comportement local du cristal.
4.2.1 Rappels sur le déroulement de l’essai Flex2
L’essai de flexion Flex2, similaire à l’essai utilisé pour valider les mesures de déformations
élastiques au chapitre 3, est étudié ici. Flex2 se différencie de l’essai Flex1 par la présence de sous-
joints dans l’éprouvette et le mouchetis déposé en surface pour réaliser la corrélation d’images. Le
détecteur de rayons X, également différent, permet d’obtenir une meilleure calibration du système
de microdiffraction.
Les principales caractéristiques de l’essai sont illustrées par la figure 4.1. L’échantillon mo-
nocristallin d’acier austénitique est sollicité en flexion quatre points in-situ sur le dispositif de
microdiffraction Laue. Au centre de l’éprouvette, le cristal est constitué de plusieurs sous-grains
faiblement désorientés (< 0,6◦) dont les axes cristallographiques < 1 0 0 > sont alignés avec les ar-
rêtes de l’échantillon. Dans l’épaisseur de l’éprouvette (460 µm), on observe avec le chargement,
le développement d’un gradient de déformation. La vitesse de sollicitation maximale, au bord de
l’échantillon, est de 2,8× 10−5 s−1.
Ce chargement, quasi-statique, est interrompu régulièrement pour réaliser une acquisition en
microdiffraction Laue du champ de déformation élastique puis une image en microscopie optique
permettant de mesurer le champ de déformations totales par CIN. Cette acquisition a lieu lorsque
la relaxation de l’échantillon est terminée, c’est-à-dire lorsque le niveau de force est stabilisé. Au
total six niveaux de chargement sont étudiés : quatre dans le domaine élastique et deux dans le
domaine élasto-plastique.
Chaque acquisition de microdiffraction Laue comprend un profil principal suivant l’axe x et
deux profils secondaires suivant le même axe mais décalés de ±100 µm dans la direction y. Les
résultats des trois profils sont utilisés pour rendre compte du profil moyen de déformation élastique
au centre de l’échantillon. Trois profils identiques, situés à la même position sur l’échantillon, sont
extraits du champ de déformation totale obtenu par CIN.
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FIGURE 4.1 – a. Essai de flexion utilisé pour créer un profil de déformation dans l’épaisseur
de l’échantillon monocristallin Flex2. Le cristal est sollicité suivant les axes cristallographiques
[1 0 0]. b. Courbe force-flèche associée à l’essai montrant les niveaux de chargement étudiés.
4.2.2 Profil de déformations élastiques déviatoriques
Les résultats des acquisitions de microdiffraction Laue sont présentés dans cette section. Ces
résultats sont ensuite traités de manière à être comparables aux données CIN en termes de résolu-
tion spatiale et du type d’information mesurée.
La méthode conventionnelle de traitement des données Laue est utilisée pour mesurer la va-
leur absolue du champ de déformation élastique déviatorique. Afin d’obtenir des mesures avec une
exactitude optimale, le détecteur MAR165 CCD est employé dans une configuration expérimen-
tale similaire à celle utilisée pour estimer la fidélité des mesures à 5 × 10−5 sur un monocristal
de silicium [16]. Dans ce chapitre, les fortes variations des niveaux moyens de cisaillement entre
deux pas de chargement, attribués dans la section 3.2.3.2 à des défauts de calibration, n’ont pas été
observés. D’après les conclusions de la comparaison des traitements Laue-DIC et Laue conven-
tionnel du chapitre précédent (section 3.2.3.2), l’incertitude sur les mesures absolues associées à
une bonne calibration (∼ 10−4) est équivalente à celle introduite par l’hypothèse de fibre neutre
associée à un traitement relatif en Laue-DIC. Le traitement conventionnel du code LaueTools [38]
est utilisé dans cette section.
4.2.2.1 Présence de déformations élastiques résiduelles à l’état initial
La figure 4.2 présente le profil principal de déformation élastique et de rotation mesuré à
0 N. La position du profil sur l’échantillon Flex2 ainsi que la définition du repère (x,y, z) sont
rappelées dans la figure 4.1. Les termes εe∗ii correspondent aux composantes normales de trac-
tion/compression que l’on distingue des composantes εe∗ij, i6=j de cisaillement. Les termes ωi sont
les composantes de rotation qui mesurent la désorientation (ou orientation relative) du cristal par
rapport au point situé sur la fibre neutre.
Les profils de rotation sont composés de plusieurs groupes de points de même orientation
séparés par des sauts abrupts. La composante ωx illustre bien ce phénomène avec deux sauts
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visibles de 4× 10−4 et 2× 10−4. Les sauts atteignent 8× 10−3 dans le cas de la composante ωy.
Les composantes de déformations normales dessinent des variations continues dont l’amplitude
reste inférieure à 5 × 10−4. Les composantes de cisaillement sont quasiment constantes avec des
fluctuations de l’ordre de 10−4, à l’exception d’un saut observé sur εe∗xz .
La forme des profils de rotation est attribuée à la présence de quatre sous-joints mis en évi-
dence par une image en contraste cristallin présentée en figure 4.3. Cette figure présente également
l’évolution de l’angle de désorientation θ dans le profil, calculé à partir des composantes ωx, ωy et
ωz . La majorité du cristal est constitué de deux sous-grains très faiblement désorientés (< 0,1◦).
À gauche et à droite du profil se situent deux autres sous-grains désorientés plus fortement de 0,4◦
et 0,5◦.
Les déformations élastiques résiduelles dépendent de la microstructure. Par exemple, les va-
riations sur les composantes εe∗xx et εe∗zz sont principalement observées dans le sous-grain de droite.
De plus, la discontinuité observée sur le cisaillement εe∗xz correspond à la position du sous-joint
dans les profils de rotation.
L’état initial de l’éprouvette Flex2 est différent de celui de l’éprouvette Flex1 (cf. figure 3.2)
dans laquelle un unique cristal quasi-parfait et non contraint occupait la zone de mesure. Il est pro-
bable que les sous-grains et les contraintes résiduelles soient présents car contrairement à l’éprou-
vette Flex1, l’éprouvette Flex2 a été prélevée en peau du barreau de monocristal (cf. annexe B).
En peau, les conditions de solidification sont a priori moins favorables qu’à cœur, en raison des
effets de surface et de la présence de gradients thermiques lors du refroidissement.
4.2.2.2 Extraction des déformations élastiques liées à la sollicitation en flexion
Les résultats de la mesure à 1,8 N sont présentés dans la figure 4.4. Seule une nette évolu-
tion des composantes normales est observée par rapport à l’état initial. En particulier, un profil
à tendance linéaire est visible sur les composantes εe∗yy et εe∗zz . La forme de la composante εe∗xx a
également variée.
A priori, deux contributions s’entremêlent dans ce profil de déformation élastique : la déforma-
tion résiduelle associée à l’histoire thermo-mécanique du monocristal et la déformation apportée
par la sollicitation en flexion. Dans cette étude, on dispose seulement des outils pour interpréter la
déformation liée à l’essai mécanique. En particulier, la corrélation d’images ne mesure que l’évo-
lution des déformations depuis l’état initial à 0 N. Nous souhaitons donc extraire et travailler sur
la contribution des résultats liée à la sollicitation en flexion.
En s’appuyant sur l’hypothèse d’additivité des champs en petites transformations, un traite-
ment en deux étapes permet d’extraire cette contribution, comme l’illustre la figure 4.5. Premiè-
rement, les résultats bruts sont filtrés à l’aide d’un filtre médian sur 3 points pour attribuer une
valeur aux quelques points non-indexés du profil (< 5). La dispersion des mesures est légèrement
diminuée par ce filtrage. Deuxièmement, les profils de déformations résiduels à 0 N sont soustraits
des profils mesurés en charge.
Le profil à 1,8 N, après soustraction de l’état initial, est présenté dans la figure 4.6. Les valeurs
de rotation et de cisaillement (qui témoignent de l’évolution de ces composantes depuis 0 N) se
répartissent autour de zéro avec des fluctuations inférieures à 10−4. Trois profils linéaires sont
observés sur les composantes normales : la déformation principale εe∗yy, de pente négative, à une
intensité double de celle des composantes εe∗xx et εe∗zz dont la pente est positive.
L’état de déformation reconstruit est identique à celui observé au chapitre précédent (cf. fi-
gure 3.3) et associé à une sollicitation purement élastique en flexion du cristal. Cette constatation
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FIGURE 4.2 – État initial à 0 N du profil principal de déformation élastique (εe∗ij ) et de rotation
(ωi) observé par microdiffraction Laue conventionnelle (essai Flex2). En abscisse, on indique la
position suivant l’axe x dans le profil et en ordonnée la valeur de la composante (en radians pour
les rotations). Les flèches indiquent des valeurs hors échelle liées à la présence de sous-joints.
FIGURE 4.3 – Présence et caractérisation des sous-grains dans l’éprouvette Flex2. a. Image en
contraste cristallin (électrons rétrodiffusés) obtenue après nettoyage du mouchetis à la fin de l’es-
sai. b. Évolution de l’angle de désorientation θ dans le profil principal.
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FIGURE 4.4 – Profil principal de déformation élastique (εe∗ij ) et de rotation (ωi) mesuré à 1,8 N par
microdiffraction Laue conventionnelle (essai Flex2). En abscisse, on indique la position suivant
l’axe x dans le profil et en ordonnée la valeur de la composante (en radians pour les rotations).
Les flèches indiquent des valeurs de rotations hors échelle liées à la présence de sous-joints.
FIGURE 4.5 – Traitement permettant d’extraire des résultats Laue (ici εe∗yy à 1,8 N), la contribution
liée à la sollicitation mécanique en flexion. a. Avant traitement, une valeur nulle est attribuée aux
points non indexés. b. Après filtrage médian sur trois points. c. Après soustraction de l’état initial.
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FIGURE 4.6 – Profil principal obtenu à 1,8 N, après le traitement des résultats permettant d’ex-
traire les déformations élastiques (εe∗ij ) et l’évolution des rotations (ωi) associées au chargement
mécanique en flexion (essai Flex2). En abscisse, on indique la position suivant l’axe x dans le
profil et en ordonnée la valeur de la composante (en radians pour les rotations).
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confirme que la méthode d’extraction utilisée permet d’isoler avec succès la contribution liée au
chargement mécanique.
Par la suite, nous supposons que l’état de déformation résiduel à 0 N a peu d’influence sur
la relation de comportement que nous allons étudier entre déformations totales et déformations
élastiques liées à l’essai de flexion. Physiquement, la contribution maximale des déformations
résiduelles pour la composante εe∗yy est relativement faible (∼ 10−4) devant la contribution totale
qui atteint 8 × 10−4. Pour les composantes εe∗xx et εe∗zz , les contributions sont du même ordre de
grandeur, en particulier dans le sous-grain de droite et l’hypothèse d’indépendance est sans doute
moins valide.
4.2.2.3 Lissage du profil de déformation
Les profils de déformations élastiques, acquis avec une résolution spatiale latérale de l’ordre du
micron, sont sensibles à des variations très localisées du champ. Comme en témoigne la figure 4.7,
les mesures détectent par exemple un comportement particulier à proximité du sous-joint situé,
suivant le profil (principal ou secondaire), entre x = 100 µm et x = 200 µm (cf. figure 4.3).
L’origine physique de ces variations localisées reste à valider et à interpréter. Elles sont considérées
dans notre étude comme des perturbations du champ moyen auquel on s’intéresse.
Le champ de déformation élastique mesuré par microdiffraction Laue doit pouvoir être com-
paré au champ de déformations totales mesurées par CIN. Ce dernier est évalué avec un pas de
15 µm, à l’aide d’imagettes d’une taille de 30 µm de côté. La mesure par CIN est donc sensible
aux variations du champ à l’échelle de la dizaine de micron. Il est nécessaire de lisser les données
de microdiffraction pour s’affranchir des perturbations à l’échelle du micron et obtenir ainsi deux
mesures comparables.
Le lissage est réalisé en moyennant les données point à point sur les trois profils acquis à un
même niveau de chargement (cf. figure 4.7). Cette méthode permet de tenir compte de la variabilité
locale du champ attribuée aux sous-joints dans la direction y. Elle est également complémentaire
du filtrage médian réalisé précédemment dans la direction x.
FIGURE 4.7 – Lissage des déformations élastiques en moyennant point à point le profil principal
avec les deux profils secondaires. a. Comparaison des trois profils pour le chargement 3,6 N et la
composante εe∗yy. Les flèches indiquent la présence d’un sous-joint. b. Profil lissé (en noir).
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4.2.2.4 Évolution du profil moyen de déformations élastiques
L’évolution avec le chargement du profil moyen de déformation élastique est présenté dans la
figure 4.8. Pour tous les pas de chargement, les composantes de cisaillement restent proches de
zéro avec des écarts limités à ±2× 10−4.
FIGURE 4.8 – Évolution du profil moyen de déformation élastique avec le niveau de charge-
ment F (de gauche à droite). En abscisse, on indique la position suivant l’axe x dans le profil et
en ordonnée la valeur de la composante. Les trois cisaillements εe∗ij, i6=j sont regroupés dans une
figure unique.
Dans le domaine élastique (0,8 N, 1,8 N et 2,6 N), un profil linéaire et symétrique se déve-
loppe sur les composantes normales. La pente des profils augmente proportionnellement avec le
chargement. La pente est négative pour εe∗yy contrairement à εe∗xx et εe∗zz où elle est positive.
Dans le domaine élasto-plastique (3,2 N et 3,6 N), les composantes normales peuvent être dé-
crites par une courbe en trois morceaux. Dans le cas de εe∗yy, le profil reste symétrique et se compose
de trois segments linéaires. La pente des deux segments situés sur les bords de l’échantillon est
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faible alors que proche de la fibre neutre la pente augmente encore avec le chargement. Dans le
cas des composantes εe∗xx et εe∗zz , la symétrie des profils est rompue. Proche de la fibre neutre le seg-
ment reste linéaire et la pente continue d’augmenter avec le chargement. Sur les bords, la forme de
la courbe est variable en fonction de la composante et du niveau de chargement. Dans ces zones,
lorsque la pente est faible sur εe∗xx, elle est forte sur εe∗zz et inversement.
Une discussion détaillée sur l’interprétation de mesures semblables a été menée dans la sec-
tion 3.2. Ici, aucun cisaillement significatif n’est observé car le cristal est sollicité dans ces axes de
symétrie. La composante principale εe∗yy est caractéristique de l’évolution attendue : le profil reste
toujours symétrique, linéaire dans le domaine élastique puis témoigne de la présence des zones
plastifiées aux bords de l’échantillon. Une différence notable avec la théorie et les observations
du chapitre précédent consiste en la dissymétrie présente sur les composantes εe∗xx et εe∗zz dans le
domaine élasto-plastique. Cette dissymétrie est attribuée à la présence des sous-grains et du champ
de déformation résiduelle initial qui perturbent la répartition équitable de l’effet poisson sur εe∗xx et
εe∗zz .
4.2.3 Profil de déformations totales
Les résultats des acquisitions de corrélation d’images numériques sont présentés dans cette
section. Afin d’obtenir un ordre de grandeur des incertitudes sur ces mesures, le champ de dé-
formation a été calculé pour dix images du mouchetis acquises successivement dans les mêmes
conditions. L’écart type des déformations mesurées (considérées comme des erreurs à la valeur
nulle attendue) est de 1,6× 10−5 pour εtyy, 1,7× 10−5 pour εtxy et 2,3× 10−5 pour εtxx. La quasi-
totalité des valeurs mesurées (95 %) sont donc inférieures à 7× 10−5. Il semble donc raisonnable
d’attendre sur nos mesures une incertitude de l’ordre de 10−4.
4.2.3.1 Présentation des champs et extraction du profil moyen
Les composantes normales du champ surfacique de déformation totale pour le chargement
3,6 N sont présentées en figure 4.9. Ces champs sont globalement symétriques par rapport à la
fibre neutre, homogènes dans la direction y et varient linéairement suivant la direction x. Des
fluctuations d’une amplitude inférieure à 5 × 10−4 sont détectées. Dans le champ associé à la
composante εe∗xx, le sens de variation des déformations s’inverse pour x = 130 µm.
La forme des composantes observées est caractéristique des champs attendus en flexion quatre
points. En première approximation (cf. annexe C), la déformation totale varie seulement propor-
tionnellement avec la distance à la fibre neutre. Les fluctuations proviennent d’une part de la
variabilité dans les images optiques utilisées pour la mesure (manque d’homogénéité du mouche-
tis, zones de flou) et d’autre part des hétérogénéités du champ lié à la présence des sous-joints. Il
est possible que l’inversion relevée sur εe∗xx soit en lien avec le sous-joint mis en évidence dans la
figure 4.3.
Afin de comparer les champs de déformation totale avec les données de microdiffraction Laue,
un profil moyen est calculé. Les valeurs suivant les trois profils observés en microdiffraction Laue
sont extraites des champs interpolés. Comme le montre la figure 4.10, ces profils sont ensuite
moyennés point à point d’une manière similaire à celle utilisée sur les résultats de déformations
élastiques. On s’affranchit ainsi partiellement des fluctuations du champ dans la direction y.
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FIGURE 4.9 – Champs de déformations totales mesurés par CIN au chargement 3,6 N. La flèche
indique une inversion du gradient de déformation mesuré sur la composante εtxx.
FIGURE 4.10 – Profil de déformations totales (de Green-Lagrange) obtenu en moyennant point
à point trois profils extraits des champs CIN aux positions indiquées dans la figure 4.3. a. Com-
paraison des valeurs extraites au chargement 3,6 N. b. Profil moyen (en noir) calculé à partir des
trois profils (en gris).
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4.2.3.2 Évolution du profil moyen de déformations totales
L’évolution avec le chargement du profil moyen de déformations totales est présentée dans la
figure 4.11. Trois composantes sont accessibles par la mesure CIN, deux composantes normales
dans le plan de la surface (εe∗xx et εe∗yy) et le cisaillement εe∗xy. Pour tous les pas de chargement, la
composante principale εe∗yy est linaire et symétrique. Sa pente négative augmente proportionnelle-
ment avec le chargement. À l’exception du cas F = 0,8 N, la composante εe∗xx suit également une
tendance linéaire dont la pente positive augmente avec le chargement. L’écart à cette tendance,
limitée à un ordre de grandeur de 10−4 pour F < 3,2 N, atteint 10−3 à l’extrémité droite du profil
pour F = 3,6 N. À l’exception une nouvelle fois du cas F = 0,8 N, le cisaillement reste proche
de zéro dans le domaine élastique puis augmente progressivement pour atteindre une amplitude de
l’ordre de 5× 10−4.
FIGURE 4.11 – Évolution du profil moyen de déformations totales avec le niveau de chargement F
(de gauche à droite). En abscisse, on indique la position suivant l’axe x et en ordonnée la valeur
de la composante.
L’évolution de la composante principale εe∗yy est cohérente avec le comportement théorique
d’une poutre en flexion. La forme linéaire symétrique de cette composante est en effet imposée
par les conditions géométriques associées à l’essai. Comme attendu, une évolution opposée, ré-
sultant de l’effet Poisson, est partiellement observée sur la composante εe∗xx. Les écarts de cette
composante à la tendance linaire, ainsi que les valeurs non nulles du cisaillement, sont sans doute
liés à la présence des sous-grains. La raison du comportement atypique des composantes εe∗xx et
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εe∗xy à 0,8 N est inexpliquée 1.
4.2.4 Méthode de couplage des champs
Nous souhaitons maintenant comparer les champs de déformations élastiques et totales. Le
couplage des résultats de CIN et de microdiffraction Laue n’est pas immédiat. En effet, les deux
mesures fournissent une partie incomplète de leur tenseur de déformations : la partie déviatorique
du tenseur des déformations élastiques ∼ε
e d’une part et trois composantes du tenseur des défor-
mations totales ∼ε
t d’autre part. On ne dispose pas d’un nombre suffisant de composantes pour
calculer la partie déviatorique de ∼ε
t et il est impossible de reconstruire ∼ε
e sans connaître sa trace.
Une hypothèse est donc nécessaire pour comparer les deux mesures.
En suivant l’hypothèse de Bernoulli, utilisée pour construire le modèle analytique de poutre
utilisé au chapitre précédent (cf. annexe C), nous supposons maintenant que l’état de contrainte
dans le champ de flexion est uniaxial.
4.2.4.1 Conséquences de l’hypothèse d’état de contrainte uniaxial
En appliquant l’hypothèse de contrainte uniaxiale, il est possible d’établir une relation permet-
tant de reconstruire ∼ε
e connaissant ∼ε
e∗. L’hypothèse de contrainte uniaxiale sur ∼σ s’exprime dans
(x,y, z) sous une forme matricielle, en notation de Voigt, de la manière suivante :
[σ ] =

0
σyy
0
 d’où trace(∼σ) = σyy et σyy = 32 σ∗yy (4.10)
On rappelle que dans les axes du cristal, les relations d’élasticité ∼ε
e = ≈S : ∼σ et ∼σ = ≈C : ∼ε
e
s’expriment sous forme matricielle (en ne considérant que les termes normaux non nuls) de la
manière suivante :
εexx
εeyy
εezz
 =

1
E
−ν
E
−ν
E
−ν
E
1
E
−ν
E
−ν
E
−ν
E
1
E


σxx
σyy
σzz
 et

σxx
σyy
σzz
 =

C11 C12 C12
C12 C11 C12
C12 C12 C11


εexx
εeyy
εezz
 (4.11)
avec
E = C11
(
1− 3ν2 − 2ν3
1− ν2
)
et ν =
1
1 + C11C12
(4.12)
Les axes du repère sont supposés alignés avec les axes du cristal. En faisant apparaître le
déviateur des contraintes ∼σ
∗ :
∼ε
e = ≈S : ∼σ
= ≈S :
(
∼σ
∗ +
1
3
trace(∼σ)∼I
) (4.13)
1. Contrairement aux autres images, le déplacement de corps rigide associé au chargement 0,8N n’a pas été corrigé
physiquement en déplaçant l’éprouvette sous l’objectif du microscope. Il est possible que les distorsions associées au
système optique d’acquisition viennent perturber la mesure à ce faible niveau de déformation.
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En symétrie cubique, la loi d’élasticité est vérifiée entre les déviateurs, ∼σ
∗ = ≈C : ∼ε
e∗, d’où :
∼ε
e = ≈S : ∼σ
∗ +
1
3
trace(∼σ) ≈S : ∼I
= ≈S : ≈C : ∼ε
e∗ +
1
3
trace(∼σ) ≈S : ∼I
= ∼ε
e∗ +
1
3
trace(∼σ) ≈S : ∼I
(4.14)
On cherche maintenant à exprimer la trace du tenseur ∼σ en fonction de ∼ε
e∗. D’après la rela-
tion (4.10) et en exprimant σ∗yy en fonction des composantes de ∼ε
e∗, on obtient :
trace(∼σ) =
3
2
σ∗yy
=
3
2
[
C11 ε
e∗
yy + C12 (ε
e∗
xx + ε
e∗
zz)
] (4.15)
Par ailleurs, d’après les relations matricielles (4.11), il est également possible d’exprimer ≈S : ∼I
en fonction des composantes de ≈C :
≈S : ∼I =
1− 2 ν
E ∼
I
=
1
2 (C11 + 2C12)
∼I
(4.16)
Finalement, en substituant les relations (4.15) et (4.16) dans l’équation (4.14), on trouve le
lien recherché entre ∼ε
e∗ et ∼ε
e :
∼ε
e = ∼ε
e∗ +
[
C11
2 (C11 + 2C12)
εe∗yy +
C12
2 (C11 + 2C12)
(εe∗xx + ε
e∗
zz)
]
∼I (4.17)
En utilisant la relation 4.17, le profil moyen de déformation déviatorique mesuré par micro-
diffraction Laue est transformé en un profil de déformation élastique complète. Il est maintenant
possible de comparer les deux mesures.
4.2.4.2 Comparaison des profils moyens de déformations élastique et totale
La comparaison des profils de déformations totale∼ε
t et élastique∼ε
e en fonction du chargement
est illustrée par la figure 4.12. Les composantes de ∼ε
t proviennent de la mesure CIN. Le profil ∼ε
e
a été reconstruit en supposant un état de contrainte uniaxiale à partir de la mesure de ∼ε
e∗ par
microdiffraction Laue. Seules les composantes accessibles par la mesure CIN dans le plan de la
surface sont présentées.
Pour les chargements 0,8 N, 1,8 N et 2,6 N, les profils coïncident globalement. La distance
moyenne entre les deux mesures est inférieure à 6 × 10−5, à l’exception des composantes εe∗xx et
εe∗xy à 0,8 N où la distance atteint 2×10−4. La composante principale εtyy coïncide également avec
le segment central des profils εeyy pour F = 3,2 N et F = 3,6 N. La composante ε
t
xx suit une
tendance similaire avec εexx, bien que l’accord soit moins bon comme en témoigne la différence
de pente visible pour le chargement 3,6 N. Les évolutions observées sur εtxy semblent décorrélées
de l’état constant observé sur εexy.
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FIGURE 4.12 – Évolution du profil moyen de déformations totales ∼ε
t et élastiques ∼ε
e avec le
niveau de chargement F (de haut en bas). En abscisse, on indique la position suivant l’axe x et en
ordonnée la valeur de la composante.
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Aux premiers pas de chargement, l’accord entre les mesures (∼ε
t = ∼ε
e) montre que la réponse
de l’échantillon est purement élastique. Cette affirmation est également vérifiée par la forme li-
néaire du profil de déformations élastiques et par la réponse macroscopique de l’échantillon 2 (cf.
figure 4.1). L’écart sur les composantes εxx et εxy à 0,8 N est attribué à une mesure erronée des
déformations totales en CIN.
Dans le domaine élasto-plastique, les profils εtyy et ε
e
yy coïncident dans la partie centrale de
l’échantillon où la réponse du cristal reste élastique. Sur les bords de l’échantillon, l’écart entre
les deux mesures témoigne de la présence de déformations plastiques, dont l’intensité augmente
avec la distance à la fibre neutre. Il est difficile de statuer sur la signification physique des couples(
εtxx, ε
e
xx
)
et
(
εtxy, ε
e
xy
)
car la forme de ces profils ne sont que partiellement en accord avec l’effet
Poisson symétrique attendu pour un cristal homogène. Les mesures rendent sans doute compte
d’une hétérogénéité de déformation associée à la présence des sous-joints et du champ de défor-
mations résiduelles initial.
4.2.5 Observation du comportement expérimental local
La connaissance simultanée des champs de déformations élastique et totale permet de disposer
d’une information sur le comportement du cristal en chaque point de ce champ. En utilisant la
loi d’élasticité, la déformation élastique ∼ε
e permet de déterminer l’état de contrainte ∼σ. À un
instant et en un point du cristal, il est donc possible d’évaluer la loi de comportement locale ∼σ =
f(∼ε
t). Afin de caractériser f , la fonction doit être évaluée pour plusieurs valeurs de ∼ε
t. Dans cette
section deux stratégies sont envisagées. Dans la première stratégie, le niveau de déformation totale
en un point matériel est modifié, en augmentant le chargement macroscopique de l’éprouvette.
Dans la deuxième stratégie, l’hétérogénéité du champs de déformation est utilisée pour étudier le
comportement supposé homogène du monocristal.
4.2.5.1 Établissement de la loi de comportement localement en un point
Dans cette première approche, nous souhaitons obtenir la relation de comportement en un point
particulier du cristal. À chaque pas de chargement, il est possible d’extraire l’état de déformation
totale ∼ε
t et de calculer le niveau de contrainte ∼σ à partir de la déformation élastique ∼ε
e. Lorsque
le chargement de l’éprouvette augmente, le couple (∼ε
t, ∼σ) varie au point matériel considéré, ce
qui renseigne sur la relation de comportement. Dans l’essai de flexion, l’état de contrainte est
strictement uniaxial et la loi de comportement est bien caractérisée par la relation scalaire σyy =
f(εtyy).
La figure 4.13 illustre la façon dont la fonction f est évaluée pour deux positions particulières
dans le profil. Chaque point de la courbe correspond à l’état mécanique présent à la position
observée pour un niveau de chargement donné. Comme le champ de déformation est hétérogène,
l’espace (∼ε
t, ∼σ) n’est pas exploré de la même façon suivant la position considérée. Cependant,
le comportement mesuré à x = −130 µm est identique à celui observé à x = −110 µm. Cette
constatation est cohérente car a priori le comportement du monocristal est identique en tout point.
De plus, l’influence des sous-grains a été gommée lors du traitement des données.
2. Dans le domaine élastique, la relaxation observée à l’arrêt du chargement est attribuée à un défaut du prototype
de machine de flexion utilisé. Cette relaxation “machine” n’a donc pas d’origine physique dans l’échantillon, comme
le corroborent les données de la figure 4.12.
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FIGURE 4.13 – Mesure de la relation de comportement σyy = f(εtyy) aux positions x = −130 µm
et x = −110 µm dans le profil. La contrainte σyy est calculée à partir de l’état de déformations
élastiques mesuré par microdiffraction Laue. La déformation totale εtyy est estimée par la mesure
CIN. À chaque pas de chargement, l’état mécanique local (σyy, εtyy) est reporté dans le graphique.
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La force de la première approche est l’aspect local de la mesure du comportement. Il est
cependant nécessaire de faire évoluer le niveau de déformation local un grand nombre de fois,
ce qui implique généralement de réaliser un essai mécanique in-situ en parallèle des mesures de
champs.
4.2.5.2 Mesure du comportement dans le champ hétérogène
Dans cette seconde approche, l’hétérogénéité du champ de déformation, à un niveau de char-
gement donné, est utilisée pour caractériser le comportement. Ce dernier est supposé homogène
dans la partie de l’échantillon observée. En chaque point du champ mécanique hétérogène, le cris-
tal est soumis à un couple (∼ε
t, ∼σ) différent. Le relevé de ces valeurs en plusieurs endroits du champ
permet de reconstruire directement la loi de comportement, pour un intervalle de ∼ε
t présent dans
le champ.
La figure 4.14 montre le résultat de cette approche sur les profils de déformations mesurés à
3,6 N. Avec seulement une mesure des champs de déformations élastiques et totales, la fonction
σyy = f(ε
t
yy) est caractérisée par un grand nombre de points. La superposition des résultats aux
cinq pas de chargement montre que le pas de chargement utilisé pour reconstruire les données
n’influence pas le comportement mesuré. Néanmoins, plus l’étendue des états de déformations
rencontrés est grande et plus la quantité d’information récoltée sur la loi de comportement est
importante.
FIGURE 4.14 – Mesure de la relation σyy = f(εtyy) dans une zone de l’échantillon au comporte-
ment homogène. La contrainte σyy est calculée à partir de l’état de déformations élastiques mesuré
par microdiffraction Laue. La déformation totale εtyy est estimée par la mesure CIN. Les couples
(σyy, ε
t
yy) sont extraits sur toute la longueur du profil.
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Cette approche permet d’obtenir le comportement à l’aide d’un seul pas de chargement, en
utilisant la richesse des mesures de champ. Cependant, il est nécessaire d’observer une zone dans
laquelle le comportement est homogène (e.g. centre du grain éloigné des interfaces dans un poly-
cristal) et de solliciter l’échantillon de manière à créer un champ de déformation hétérogène.
4.2.5.3 Caractéristiques du comportement du monocristal
La figure 4.15 présente les caractéristiques élémentaires du comportement mesuré à l’échelle
locale dans le monocristal. La courbe σyy = f(εtyy) considérée ici est celle observée à la fi-
gure 4.14. Elle est obtenue en superposant l’information de tous les points du profil, aux 5 niveaux
de chargement.
FIGURE 4.15 – Comportement du monocristal mesuré à l’échelle locale en couplant champs de
déformations élastiques et totales (en gris). La totalité des points du profil aux cinq niveaux de
chargement est reportée dans le graphique. La pente de la partie élastique est estimée par régression
linéaire. Les limites d’élasticité en traction et compression sont fixées manuellement.
Dans la loi de comportement, la partie linéaire correspond au domaine élastique (−57 MPa <
σyy < 68 MPa). Par régression linéaire, la pente de ce segment est estimée à 98 GPa. Cette va-
leur est proche du module d’Young théorique calculé dans la direction cristallographique [ 1 0 0 ]
(102 GPa). Cette quasi-égalité est une conséquence du bon accord observé entre les mesures Laue
et CIN dans la partie élastique de l’échantillon (cf. figure 4.12).
Le franchissement de la limite d’élasticité est mis en évidence par la rupture de pente observée
aux extrémités de la partie linéaire. En traction, elle est détectée autour de 68 MPa. En compres-
sion, elle se situe autour de 57 MPa. L’origine physique de cette dissymétrie n’est pas établie.
En outre, un décalage de l’ordre de 5 MPa sur σyy peut être provoquée par une erreur de mesure
de l’ordre de 5 × 10−5 sur ∼εe. Cette fidélité n’est garantie en microdiffraction Laue que dans
des conditions optimales. De plus, un défaut sur la position spatiale relative lors du couplage des
champs peut vraisemblablement être à l’origine d’un tel décalage.
Dans la courbe, 95 % des points se situent à moins de 6,5 MPa du comportement moyen.
Bilan
Le profil de déformation présent dans l’épaisseur d’un monocristal sollicité en flexion, est
mesuré simultanément par microdiffraction Laue conventionnelle et CIN. Les déformations élas-
tiques et totales ainsi observées sont ensuite lissées afin de pouvoir être comparées. Le champ de
157
Identification des paramètres
contrainte est supposé être strictement uniaxial, comme attendu dans un essai de flexion. Un ac-
cord inférieur à 6× 10−5 est obtenu entre les deux mesures lorsque la réponse du cristal demeure
élastique. Dans les parties élasto-plastiques, l’écart observé témoigne de la déformation plastique
présente.
L’évolution avec le chargement des profils de déformations élastique et totale est utilisée pour
étudier le comportement local du cristal en un point. Dans le cas du monocristal, ce comportement
ne dépend pas de la position dans l’échantillon. Par conséquent, le comportement peut également
être caractérisé en utilisant le caractère hétérogène du champ observé, en considérant seulement
un pas de chargement.
4.3 Identification des paramètres
Dans cette section, le comportement expérimental observé localement est utilisé pour identi-
fier deux paramètres de la loi de comportement. Dans un premier temps les paramètres à identifier
sont sélectionnés, à l’aide d’une étude de sensibilité sur la réponse simulée avec la loi viscoplas-
tique. Deux paramètres identifiables sont ensuite ajustés sur le comportement expérimental local.
Cette identification est réalisée sur un calcul de point matériel, à partir d’informations obtenues
à l’échelle où la loi est généralement utilisée dans un calcul en champ complet. Pour valider la
démarche, la réponse du comportement identifiée est comparée au comportement macroscopique
déterminé en traction du monocristal.
4.3.1 Sélection des paramètres
Les grandeurs considérées comme paramètres de la loi de comportement sont rassemblées
dans le tableau 4.2. Dans cet ensemble, il est nécessaire de choisir judicieusement les paramètres
à identifier en fonction des informations apportées par la réponse expérimentale dont nous dispo-
sons.
4.3.1.1 Paramètres physiques du cristal
Les paramètres physiques associés à la structure et au comportement élastique du cristal (ν,
µ et b) sont généralement connus avec une bonne précision. À partir des constantes Cij du ta-
bleau 2.3, le calcul fournit µ = 119 GPa et ν = 0,39. Le vecteur de Burgers est estimé pour un
acier austénitique à b = 2,54 Å [168]. Ces paramètres sont considérés comme fixes.
4.3.1.2 Paramètres microstructuraux
L’état métallurgique du monocristal est caractérisé par la densité de dislocations initiale ρinitial.
Cette densité a été évaluée dans notre matériau par microscopie électronique à transmission (cf.
section 2.1.2.3). Le résultat de cette étude montre que ρinitial < 1,6 × 1010 m−2. L’incertitude sur
cette valeur provient de la méthode d’observation et de la taille de l’échantillon qui limitent la
représentativité des résultats. Il est envisageable d’ajuster ce paramètre par l’identification.
La friction de réseau est très dépendante de la composition chimique et de la concentration en
éléments interstitiels. D’après une estimation générale pour les aciers austénitiques, τf peut être de
l’ordre de 20 MPa [168]. Cette valeur a cependant été mesurée dans un acier 316L polycristallin
à 95 MPa [176]. Le paramètre τf est difficilement accessible expérimentalement et peut varier
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fortement d’un matériau à l’autre. Il est un candidat sérieux pour la procédure d’identification.
Étant donnée la limite d’élasticité apparente du monocristal (∼ 60 MPa), la valeur τf = 20 MPa
est considérée comme sensée.
4.3.1.3 Paramètres liés à l’écoulement
L’identification des paramètres visco-plastiques γ˙s0 et n nécessite des essais expérimentaux à
plusieurs vitesses de déformation, dont on ne dispose pas. La valeur de γ˙s0 préconisée [168] est
donc retenue : γ˙s0 = 10
−3 s−1. Le respect strict de la physique impose n ≈ 200 [168]. Cependant,
cette valeur n’est pas compatible avec les contraintes numériques d’intégration de la loi. La valeur
n = 20 lui est préférée car elle permet de conserver un comportement quasi-équivalent pour un
coût de calcul moindre [170].
4.3.1.4 Paramètres d’écrouissage
Les coefficients ai de la matrice d’interaction et le coefficient moyen λ peuvent être déterminés
par DDD. Ce type de calcul, basé sur une représentation discrétisée des dislocations, est bien
adapté car les coefficients témoignent d’interactions individuelles entre dislocations. Les valeurs
rapportées par [174], évaluées pour une densité ρref = 1012 m−2, sont retenues et considérées
constantes.
Le paramètre R, qui gouverne les phénomènes de restauration, est également fixé à sa valeur
préconisée R = 2,5 Å [168]. En effet, ce paramètre a une influence sur le comportement lorsque
la densité de dislocations est forte, pour de grandes déformations plastiques. Ici, le comportement
dans la transition élasto-plastique est étudié et le mécanisme de restauration n’est pas activé.
Les paramètres d’écrouissage A et B peuvent également être calibrés par des calculs de DDD
[168]. Contrairement aux coefficients d’interaction, ces paramètres rendent compte de comporte-
ments collectifs de la population de dislocation. Ils nécessitent de réaliser des calculs sur un grand
nombre de dislocations et pour des niveaux de déformation relativement importants, ce qui pose
problème pour les calculs de DDD. En outre leur valeur dépend du matériau considéré. Dans le
cas des aciers austénitiques les estimations suivantes ont été obtenues : A = 0,13 et B = 0,005.
Ces paramètres semblent pouvoir bénéficier d’une identification.
4.3.1.5 Étude de sensibilité
Les paramètres dont la valeur est considérée fixe sont rassemblés dans le tableau 4.3. Quatre
paramètres, rassemblés dans le tableau 4.4, sont donc des candidats pour la procédure d’identifica-
tion : ρinitial, τf ,A etB. Afin de déterminer lesquels de ces paramètres sont identifiables, une étude
de sensibilité est réalisée. Cette étude consiste à étudier l’influence d’une erreur dans la valeur des
paramètres incertains sur la réponse de la loi de comportement.
Pour cette étude de sensibilité, une sollicitation uniaxiale en traction suivant l’axe [ 1 0 0 ] est
imposée à un calcul de point matériel. Cette configuration est identique à celle obtenue localement
dans la partie en traction de l’éprouvette de flexion. Une vitesse de sollicitation quasi-statique
(6,5 × 10−5 s−1), représentative de la valeur expérimentale, est utilisée. La réponse de la loi est
observée dans la transition élasto-plastique (εt < 0,2 %).
La figure 4.16 présente l’influence d’une variation de 30% des paramètres, par rapport aux
valeurs du tableau 4.4, sur le résultat du calcul. La réponse est très peu influencée par la variation
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µ ν γ˙s0 n R b
119 GPa 3 0,39 10−3 s−1 20 2,5 Å 2,54 Å
ap ac ag ah al λ
0,124 0,625 0,137 0,122 0,07 0,35
TABLEAU 4.3 – Valeurs des paramètres fixes de la loi de comportement
ρinitial τf A B
1,6× 1010 m−2 20 MPa 0,13 0,005
TABLEAU 4.4 – Valeurs initiales des paramètres incertains de la loi de comportement
des paramètres ρinitial et B. Le τf perturbe la limite d’élasticité mais pas la pente d’écrouissage.
Le coefficient A a un impact seulement sur la pente d’écrouissage.
L’insensibilité au paramètre B s’explique car la sollicitation utilisée provoque un glissement
multiple. L’écrouissage coplanaire, prépondérant dans un cas de glissement simple, devient alors
négligeable devant l’écrouissage attribué aux systèmes sécants. L’insensibilité relative à la valeur
de ρinitial provient de la faible quantité de dislocations initiales, ce qui induit peu d’interactions
entre ces dernières. Le nombre d’interactions augmente ou diminue donc relativement peu avec la
variation du nombre de dislocations dans ce domaine. La contribution à la scission critique de la
forêt de dislocations τ sd est seulement de 1,8 MPa au début de l’essai. Cette valeur est faible devant
la friction de réseau τf = 20 MPa. La mise en regard de ces deux valeurs permet également de
comprendre la forte dépendance du résultat à τf puisque initialement τc ≈ τf . Comme la réponse
n’est pas sensible à la variation de ρinitial et B, ces paramètres ne seront pas identifiés.
L’identification est donc réalisée sur τf et A. Ces deux paramètres peuvent être ajustés simul-
tanément car la réponse de la loi est sensible de manière différente à leur variation.
4.3.2 Identification sur le comportement expérimental local
La friction de réseau τf et le paramètre d’écrouissage A sont identifiés sur le comportement
expérimental local à partir d’un calcul de point matériel par approche inverse.
De manière à simuler un essai monotone, la partie en traction est extraite du comportement
local. Comme l’illustre la figure 4.17, les données sont lissées par moyenne glissante sur une
fenêtre d’une largeur de 0,02 % puis ré-échantillonnées pour obtenir un jeu de 25 points distribués
de manière homogène suivant εtyy.
Les données expérimentales sont ensuite comparées à un calcul de point matériel, sollicité
suivant l’axe y = [ 1 0 0 ] à une vitesse de 6,5 × 10−5 s−1. Les paramètres τf et A sont ajustés
par une méthode variationnelle (3D-VAR) en minimisant l’écart entre la réponse expérimentale et
simulée. Les valeurs des paramètres rassemblés dans le tableau 4.4 sont utilisés comme point de
départ (ébauche). L’algorithme converge en quelques minutes vers les valeurs τf = 25,5 MPa et
3. Dans la version actuelle de Code_Aster 12.3.0, la valeur du paramètre µ est fixée comme la constante d’élasticité
C44 qui est renseignée par l’utilisateur pour définir le comportement élastique cubique. La valeur µ = 119GPa est
ici surévaluée par rapport à la valeur du module de cisaillement effectif ∼ 80GPa qui devrait être utilisée [168]. Une
version du code permettant de renseigner µ à sa valeur physique est en cours d’implémentation.
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FIGURE 4.16 – Étude de sensibilité sur la réponse en traction de la loi de comportement. Sur
chaque graphique, la réponse associée aux paramètres du tableau 4.4 est perturbée de +30% et
−30%.
FIGURE 4.17 – Préparation du jeu de données expérimentales pour la procédure d’identification.
Le nuage de point dans la partie en traction est lissé par moyenne glissante puis ré-échantillonné.
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A = 0,247. Le résultat de l’identification est présenté en figure 4.18. En ajustant deux paramètres,
la loi de comportement décrit correctement les données cibles expérimentales.
FIGURE 4.18 – Résultat de la procédure d’identification. Les paramètres τf et A sont ajustés pour
que le comportement décrive au mieux les données expérimentales cibles.
4.3.3 Validation sur la réponse macroscopique en traction
Afin de valider l’identification des paramètres τf etA, la réponse de la loi en traction monotone
est comparée à la réponse expérimentale évaluée à l’échelle macroscopique dans la section 2.1.3.4.
En effet, comme l’échantillon est un monocristal, le comportement macroscopique est identique
au comportement local. Si l’identification à l’échelle locale est réussie, la loi doit permettre de
prédire la réponse mesurée indépendamment sur les éprouvettes de traction Trac1 et Trac2. Le
calcul est réalisé sur un point matériel à une vitesse quasi-statique (∼ 10−4 s−1). La comparaison
entre la simulation et les données est présentée à la figure 4.19.
FIGURE 4.19 – Comparaison du comportement local mesuré en flexion, de la réponse identifiée
de la loi de plasticité cristalline et du comportement macroscopique mesuré en traction.
Pour une déformation totale inférieure à 0,5 %, la loi identifiée sur le comportement local décrit
correctement la réponse macroscopique en traction. Le comportement simulé surestime cependant
le niveau de contrainte d’une valeur comprise entre 1 et 10 MPa. Il est probable que cet écart soit
une conséquence de la dissymétrie observée sur le comportement local utilisé pour l’identification
(cf. figure 4.15). Cette dissymétrie d’environ 5 MPa fait apparaître la limite d’élasticité en traction
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plus élevée qu’en compression. Elle provient vraisemblablement d’un artefact dans les mesures
ou la procédure de couplage des champs.
Le bon accord entre les trois éléments de la figure 4.19 montre que le comportement a été
correctement identifié dans la transition élastoplastique, pour des sollicitations suivant l’axe [ 1 0 0 ]
du cristal. Par ailleurs, les techniques (CIN et microdiffraction Laue) mises en œuvre à l’échelle
microscopique fournissent une mesure du comportement comparable en termes de justesse et de
fidélité à la mesure macroscopique.
Bilan
La friction de réseau τf et le paramètre d’écrouissage A ont été identifiés sur le comportement
local mesuré dans la section 4.2. Cette identification est réalisée par un calcul de point matériel,
sans faire appel à un maillage éléments finis. Après calibration, la loi permet de prédire la ré-
ponse des essais de traction, réalisés de manière indépendante à l’échelle macroscopique, sur les
monocristaux Trac1 et Trac2. L’identification est fructueuse car le comportement local est me-
suré avec une incertitude satisfaisante, suivant l’axe [ 1 0 0 ] du cristal pour de faibles déformations
plastiques.
4.4 Conclusion
Une approche originale a été employée pour identifier deux paramètres (τf et A) de la loi
viscoplastique développée à EDF pour simuler le comportement cristallin des aciers austénitiques.
Dans un premier temps, le comportement expérimental à l’échelle du micron est observé en
couplant des mesures de champs de déformations élastique et totale. Le profil de déformation pré-
sent dans l’épaisseur d’un monocristal sollicité en flexion, est mesuré simultanément par microdif-
fraction Laue conventionnelle et CIN. L’évolution avec le chargement des profils de déformations
élastique et totale est utilisée pour étudier le comportement local du cristal en un point. Comme
l’échantillon est un monocristal, le comportement homogène est également caractérisé en utilisant
le caractère hétérogène du champ observé.
L’identification est réalisée par un calcul de point matériel, sur le comportement expérimental
local observé pour une sollicitation suivant l’axe [ 1 0 0 ] du cristal à faibles déformations plas-
tiques. La loi identifiée permet de prédire la réponse de deux essais de traction indépendants,
réalisés à l’échelle macroscopique, validant ainsi la démarche employée.
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La simulation du phénomène de localisation de la déformation dans les polycristaux est dé-
pendante de la loi de plasticité utilisée pour décrire le comportement monocristallin à l’échelle du
grain. Une méthode originale permettant d’identifier les paramètres d’une telle loi est présentée
dans ce manuscrit. L’observation expérimentale du comportement local d’un monocristal d’acier
austénitique 316L est réalisée en couplant des mesures de champ de déformations élastique et to-
tale. Les déformations élastiques permettent d’évaluer l’état de contrainte et sont mesurées avec
les techniques de microdiffraction Laue et d’EBSD à haute résolution angulaire. La connaissance
du champ de contrainte, couplée aux mesures de déformation totale par corrélation d’images, est
employée pour déterminer directement la relation locale de comportement. Deux paramètres de la
loi viscoplastique à seuil utilisée à EDF pour simuler la réponse des aciers austénitiques ont été
identifiés à partir du comportement expérimental local.
Bilan du travail réalisé
Le développement instrumental, mené en collaboration avec les partenaires de l’ANR Micros-
tress, a permis la réalisation de deux essais in-situ en microdiffraction Laue et une série d’ac-
quisitions en HR-EBSD. Les éprouvettes monocristallines Flex1 et Flex2 ont été préparées selon
un protocole élaboré pour : (i) satisfaire les conditions de réussite des acquisitions HR-EBSD et
Laue-DIC et (ii) créer un contraste adapté pour la corrélation d’images à l’aide d’un dépôt de mou-
chetis. Une machine de flexion conçue pour réaliser des essais in-situ au synchrotron et dans le
MEB, a été utilisée. Un porte-échantillon spécifique a permis d’obtenir par HR-EBSD une mesure
des déformations élastiques en balayage faisceau sur de grandes cartographies (500 µm).
La justesse des mesures de déformations élastiques a été évaluée, pour la première fois dans
le matériau plastifié, à 3,2 × 10−4. Cette valeur est déterminée en comparant deux mesures in-
dépendantes du même profil de déformation par Laue-DIC et HR-EBSD. Le niveau de plasticité
observé reste inférieur à 0,5 %. Des précautions sont prises pour s’assurer de la fiabilité et de la
représentativité des mesures. En particulier, à l’aide d’un modèle mécanique analytique, le com-
portement du cristal en flexion (identifié sur le champ de déformation élastique) est comparé au
comportement du monocristal en traction.
Les mesures HR-EBSD apparaissent sensibles aux champs de rotation localisés autour des
traces de glissement. Par une étude faisant appel à l’imagerie et à la caractérisation de dislocations
dans le MEB (technique ECCI), il a été montré que le saut d’orientation associé à une trace est
concentré autour de la normale au plan de glissement. En supposant que ce caractère est général, la
technique HR-EBSD peut être utilisée pour détecter et caractériser les plans de glissement activés
en surface.
Conclusions et perspectives
Afin de mesurer le comportement local du cristal, les champs de déformations totales et de
déformations élastiques ont été acquis simultanément lors d’un essai in-situ, à des échelles com-
parables. Le champ de déformation totale provient d’une analyse CIN des images optiques de la
surface. La déformation élastique est obtenue par microdiffraction Laue conventionnelle. Dans le
cas de flexion pure étudié, le champ de contrainte est uniaxial et les deux mesures peuvent être
comparées. Un accord inférieur à 6 × 10−5 est atteint dans le domaine élastique, lorsque la dé-
formation totale εt est égale à la déformation élastique εe. Le comportement local du cristal en
un point est obtenu en considérant l’évolution de εt et εe avec le chargement. Dans le cas du mo-
nocristal, comme le comportement est homogène, ce dernier est également caractérisé en utilisant
l’hétérogénéité des champs observés à un pas de chargement dans l’essai de flexion.
Le comportement expérimental a permis d’identifier deux paramètres de la loi de plasticité
cristalline utilisée à EDF pour simuler le comportement des aciers austénitiques présents dans le
cœur des réacteurs nucléaires. Cette identification est réalisée à partir d’informations strictement
locales par un calcul de point matériel, sans faire appel à un maillage éléments finis. Deux champs
de nature différente sont utilisés : le champ cinématique et le champ statique de contrainte.
Limites de l’étude et perspectives
Plusieurs barrières technologiques concernant le travail présenté dans ce manuscrit sont au-
jourd’hui dépassées. Un microscope optique optimisé pour l’acquisition d’images CIN est dispo-
nible sur le dispositif de microdiffraction de la ligne BM32 à l’ESRF. Son utilisation permet un
déroulement fluide des essais in-situ : il n’est plus nécessaire de déplacer l’éprouvette en charge
entre deux postes d’observation pour mesurer chaque champ. La machine de flexion développée
dans l’ANR Microstress possède un capteur de déplacement, son pilotage et les acquisitions sont
réalisés dans une interface utilisateur. Pour permettre la réalisation d’essais in-situ en HR-EBSD,
cette machine a été intégrée par N.L. Phung dans un MEB à l’École des mines de Saint-Étienne.
Un dispositif similaire est maintenant disponible à EDF.
Dans cette étude, un faible taux de plasticité est exploré (< 0,5 %). Cependant, aucun verrou
qui limiterait sa mise en œuvre pour des niveaux de déformation plus importants n’a été atteint. La
sollicitation peut être appliquée en augmentant le déplacement macroscopique ou en utilisant une
éprouvette plus large, sans changer fondamentalement les conditions d’acquisition. Néanmoins,
plusieurs difficultés peuvent être anticipées. La justesse des mesures de déformations élastiques
tend à diminuer avec le niveau de déformation plastique (présence de gradients de rotation, ordre
cristallin détérioré dans la sonde). En grandes transformations, un formalisme commun à toutes les
techniques concernant la définition des rotations et des déformations devra être sélectionné. Enfin,
l’apparition de rugosité modifiant la forme de la surface n’est pas compatible avec le modèle HR-
EBSD actuel.
La forme du champ de contrainte uniaxiale étudié a été utilisée pour reconstruire le compor-
tement. Le caractère d’uniaxialité n’est pas général. Il est utilisé ici pour palier l’indétermination
sur la partie hydrostatique du tenseur de déformation élastique. En microdiffraction Laue, des
techniques se développent pour accéder à cette information avec un allongement limité du temps
d’acquisition [54]. En HR-EBSD, l’hypothèse de contrainte plane est habituellement appliquée en
lieu et place de notre hypothèse, en supposant que le gradient de déformation sous la surface est
négligeable par rapport à la taille de sonde en profondeur (∼ 25 nm).
Certaines limites proviennent des techniques de mesures de déformation élastique. En HR-
166
Conclusions et perspectives
EBSD, la déformation observée est relative à l’état du point de référence. Cet état demeure souvent
inconnu, à l’exception des champs qui comportent des gradients d’orientation dans lesquels sa
détermination est possible [181]. Le couplage avec les mesures du champ de déformation totale
pourrait peut-être apporter une solution à ce problème, dans les cas où la déformation, supposée
nulle en début d’essai, reste élastique dans une partie de l’échantillon. Les travaux permettant
l’amélioration de la fidélité ou de la justesse des mesures ont par ailleurs un impact prévisible sur
la qualité de l’observation du comportement. Des études sont menées dans le projet Microstress
pour (i) développer les mesures 3D surfaciques qui permettent de traiter les gradients d’orientation
sous la surface [51] et (ii) améliorer les techniques de calibration [45].
Un traitement a été nécessaire pour que les champs examinés par CIN et microdiffraction
Laue reflètent un état mécanique à une échelle comparable dans le matériau. Une superposition
plus directe serait obtenue en réalisant les mesures CIN avec une meilleure résolution spatiale, en
veillant à ne pas dégrader la justesse des mesures. Réciproquement, augmenter la taille de sonde
des techniques de diffraction ne semble pas judicieux : la qualité des mesures serait certainement
diminuée à cause du désordre cristallin plus important dans le volume analysé. Une perspective
pour améliorer la superposition des deux champs consiste à utiliser l’information CIN pour suivre
le déplacement des points matériels et ainsi adapter la cartographie de déformation élastique à
l’évolution du champ plastique.
Le comportement observé durant l’essai Flex2 permet une identification partielle de la loi de
plasticité cristalline. Seule la réponse en glissement multiple dans la direction [ 1 0 0 ] est caractéri-
sée. Une identification plus complète nécessiterait d’observer la réponse dans plusieurs directions,
à l’aide d’essais de flexion similaires. Cependant, lorsque la direction locale de sollicitation n’est
plus un axe de symétrie du cristal, la réponse macroscopique en flexion perd également sa symétrie.
Des phénomènes comme la migration de la fibre neutre avec le chargement peuvent apparaître. Le
caractère visqueux de la déformation n’a pas été étudié. Ce caractère est pourtant mis en évidence
par le phénomène de relaxation de l’éprouvette lors de l’interruption du chargement. Appliquer
les techniques de diffraction à des essais non-quasi statiques semble inenvisageable en raison du
temps d’acquisition des données.
Application à l’étude des phénomènes de localisation
La méthode explorée dans ce manuscrit doit permettre d’enrichir les modèles décrivant le phé-
nomène de localisation de la déformation dans les polycristaux, de deux façons : en permettant
l’identification directe du comportement intragranulaire et en fournissant un outil pour l’étude du
comportement des interfaces (e.g. joints de grain). La réussite de ces deux approches est condi-
tionnée à la validation de la justesse des mesures de déformations élastiques dans la gamme de
sollicitation étudiée.
Imaginons une application au cas polycristallin dans une approche locale de la plasticité. Les
paramètres du comportement intragranulaire sont ajustés sur le matériau massif, dans un état mé-
tallurgique identique à celui utilisé en service. Sa nuance chimique et son histoire thermoméca-
nique sont donc prises en compte. L’essai mécanique in-situ est réalisé à l’échelle macroscopique.
Les conditions locales de sollicitation obtenues sont donc réalistes et les effets de taille évités. Si
le comportement intragranulaire est homogène loin des joints de grains, l’identification peut bé-
néficier de l’hétérogénéité du champ mécanique et limiter ainsi le nombre de pas de chargement.
Chaque point du champ est néanmoins soumis à son propre trajet de chargement et la sollicitation
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locale doit rester relativement constante en terme de biaxialité pour en tirer partie.
Dans une approche non-locale de la plasticité, le comportement à proximité des interfaces
joue un rôle important. Comme nous l’avons illustré au chapitre 3 pour les traces de glissement,
la résolution spatiale des techniques de diffraction (en particulier de l’HR-EBSD) semble adaptée
pour mesurer l’influence de ces éléments microstructuraux sur le comportement local. Afin de
valider cette hypothèse en microdiffraction Laue sur le cas d’un joint de grain, une série d’essai
a été menée sur des bicristaux et des polycristaux à gros grain (cf. figure III). Si les résultats
de cette étude sont concluants, obtenir des informations expérimentales permettant de raffiner la
description du comportement à proximité des joints de grains dans les modèles éléments finis est
une perspective de moyen terme.
FIGURE III – Étude du comportement local sur un bicristal par la méthode de couplage des
champs. a. Image en électrons rétrodiffusés permettant de visualiser le joint de grain et les traces
de glissement activées. b. Hétérogénéité du champs de déformation totale révélée par CIN.
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Annexe A
Définition des termes de métrologie
utilisés pour qualifier les mesures
Dans la littérature, les notions rencontrées pour qualifier les mesures pos-
sèdent une acception qui varie fortement suivant les auteurs. Dans ce manus-
crit, le vocabulaire utilisé tente d’intégrer au mieux les termes définis dans le
texte de référence du “Vocabulaire international de métrologie” [182], en par-
ticulier “justesse”, “fidélité” et “résolution”. Cette annexe présente la façon
dont ces termes ont été interprétés et utilisés.
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Définitions tirées du vocabulaire international de métrologie
A.1 Définitions tirées du vocabulaire international de métrologie
Les deux notions principalement utilisées dans le manuscrit pour qualifier les mesures de dé-
formation élastique sont la justesse et la fidélité. Elles sont définies de la manière suivante dans le
vocabulaire international de métrologie [182] :
Justesse de mesure : étroitesse de l’accord entre la moyenne d’un nombre infini de valeurs
mesurées répétées et une valeur de référence.
Fidélité de mesure : étroitesse de l’accord entre les valeurs mesurées obtenues par des mesu-
rages répétés du même objet ou d’objets similaires dans des conditions spécifiées.
En toute rigueur “La justesse de mesure n’est pas une grandeur et ne peut donc pas s’exprimer
numériquement”. La fidélité et la justesse sont cependant caractérisées par des grandeurs qui
permettent de quantifier la notion “d’étroitesse de l’accord”, typiquement les notions d’erreur
aléatoire et d’erreur systématique. Ainsi “La justesse de mesure varie en sens inverse de l’er-
reur systématique mais n’est pas liée à l’erreur aléatoire” et “La fidélité est en général exprimée
numériquement par des caractéristiques telles que l’écart-type [des erreurs aléatoires]”.
Dans cette annexe on introduit un modèle élémentaire de mesure permettant de définir les
notions d’erreur. Le sens des termes “justesse” et “fidélité” est ensuite précisé afin de comprendre
de quelle manière ces mots sont utilisés dans le manuscrit. La notion de résolution est également
rappelée :
Résolution : plus petite variation de la grandeur mesurée qui produit une variation perceptible
de l’indication [la valeur mesurée] correspondante.
A.2 Modèle de mesure adopté et définition des erreurs
Les grandeurs que l’on cherche à mesurer (mesurandes) sont par exemple les composantes du
tenseur de déformation élastique en un point de l’échantillon. On suppose que chaque mesurande
possède une valeur vraie, unique.
FIGURE A.1 – Exemple de valeurs mesurées obtenues par des mesurages répétés du même objet
(e.g. deux composantes du tenseur de déformation élastique) dans des conditions de répétabilité
(mesures successives à un même point sur l’échantillon).
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Lorsqu’on réalise un grand nombre de mesures successives en un même point de l’échantillon,
il apparaît que la valeur mesurée varie aléatoirement autour d’une valeur moyenne (cf. figure A.1).
Cette variation est attribuée à un bruit de mesure imprévisible. On admet que la répartition des
valeurs mesurées autour de la valeur moyenne µ suit une distribution gaussienne caractérisée par
son écart-type σal.
A priori, ni la valeur mesurée ni la valeur moyenne µ ne coïncide avec la valeur vraie du
mesurande. L’erreur de mesure e est alors définie comme la distance entre la valeur mesurée et la
valeur vraie. Cette erreur se décompose en une erreur systématique e systématique (différence entre
la valeur moyenne et la valeur vraie) et une erreur aléatoire associée au bruit de mesure e aléatoire
tel que :
e = e systématique + e aléatoire (A.1)
Dans le manuscrit, ces erreurs sont évaluées composante par composante dans un formalisme
scalaire :
e = e systématique + e aléatoire (A.2)
L’erreur systématique peut avoir pour origine un défaut de calibration de l’instrument, l’in-
certitude associée au positionnement de l’échantillon ou les défauts du système de balayage de
l’échantillon dans le microscope, etc.
A.3 Acception des termes “justesse” et “fidélité” dans le manuscrit
Dans le manuscrit, les termes justesse et fidélité sont définis pour chaque composante du ten-
seur de déformation élastique (et de rotation) de la manière suivante :
La justesse de mesure est caractérisée par la valeur de l’erreur systématique e systématique.
La fidélité de mesure est caractérisée par l’écart type σal des erreurs aléatoires e aléatoire.
Dans le cas des mesures de déformations élastiques, particulièrement en présence de plasticité, il
n’existe pas de modèle concernant la distribution et l’origine des erreurs e systématique. Par consé-
quent, la définition de la justesse de mesure se rapporte ici à une valeur unique de e systématique. Il
serait envisageable de réaliser un traitement statistique de cette erreur dans le futur comme suggéré
dans la référence [8].
FIGURE A.2 – Illustration des caractéristiques de justesse (e systématique) et de fidélité (σal) asso-
ciées à un ensemble infini de valeurs mesurées dans des conditions de répétabilité.
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Annexe B
Plans de découpe du monocristal
Cette annexe rassemble les plans de découpe utilisés pour prélever les éprou-
vettes dans le lingot monocristallin
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Plan de découpe du monocristal M
B.1 Plan de découpe du monocristal M
FIGURE B.1 – Plan de découpe du monocristal M avec définition des noms des éprouvettes.
a. Le monocristal à l’état de réception. b. et c. Organisation de la découpe des éprouvettes et leur
numérotation. L’éprouvette Flex1 correspond à l’échantillon noté Ech5 sur le schéma. L’éprouvette
Flex2 correspond à l’échantillon Ech13.
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B.2 Forme et cotes des éprouvettes de traction in-situ
FIGURE B.2 – Plan des éprouvettes de traction in-situ dans le microscope électronique à balayage.
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Annexe C
Modèle analytique de poutre en flexion
Cette annexe présente le modèle analytique utilisé dans le chapitre 3 pour
mettre en relation les champs locaux de déformations élastiques avec le com-
portement macroscopique de l’essai de flexion. L’originalité du modèle de
flexion pure développé ici réside dans l’intégration d’une loi de comportement
élasto-plastique à écrouissage linéaire.
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Présentation du modèle
C.1 Présentation du modèle
Le modèle développé ici a pour objectif de construire un lien entre les champs locaux de
déformation et la réponse macroscopique d’une éprouvette sollicitée en flexion. Il est utilisé dans
le chapitre 3 pour valider la pertinence des valeurs de déformation mesurées par Laue-DIC avec le
comportement macroscopique du matériau.
Généralement, dans les modèles analytiques de poutre en flexion pure, le comportement du
matériau est supposé élastique ou faisant intervenir une plasticité parfaite [183, 18]. Dans notre
cas, il est nécessaire de tenir compte de l’écrouissage important du matériau. Le modèle est donc
construit, à partir des exemples de la littérature, en considérant un matériau isotrope au comporte-
ment élasto-plastique avec écrouissage linéaire.
C.1.1 Présentation des grandeurs influentes
Le modèle repose sur les relations qui existent entre plusieurs grandeurs définies à l’échelle
locale sur une section infiniment mince de l’échantillon. Dans notre cas, cette section rectangulaire
est symétrique. Pour un comportement isotrope ou pour un cristal cubique sollicité dans ses axes
de symétrie, le problème est invariant suivant la hauteur b de l’échantillon. Comme l’illustre la
figure C.1, on se place dans le plan (x,y) et on considère une section mince située le long de la
poutre.
FIGURE C.1 – Définition des grandeurs du modèle agissant sur une section mince de la poutre.
Pour chaque section de coordonnée y, on définit M le moment de flexion, R le rayon de
courbure et u le déplacement de la fibre neutre avec u = −ux. Suivant la direction z, la poutre
a pour hauteur b. L’échantillon a pour épaisseur e et on note c la coordonnée suivant x à laquelle
le matériau franchit la limite d’élasticité. Par hypothèse, le tenseur de contrainte locale ∼σ possède
une composante non nulle : ∼σ = σyy(x, y)y. Les grandeurs définies dans le modèle dépendent
généralement de la coordonnée y, c’est-à-dire de la position de la section par rapport aux appuis
de flexion.
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C.1.2 Hypothèses du modèle
Les relations fondamentales du modèle sont exposées dans cette section.
C.1.2.1 Hypothèses sur les tenseurs de contrainte et de déformation
On se place dans l’hypothèse des petites perturbations. Le tenseur des déformations totales
∼ε
t se décompose de manière additive en un tenseur de déformation élastique ∼ε
e et un tenseur de
déformation plastique ∼ε
p,
∼ε
t = ∼ε
e + ∼ε
p (C.1)
Pour alléger les notations, on note simplement εii les composantes du tenseur ∼ε
t. Les compo-
santes des tenseurs ∼ε
e et ∼ε
p sont notées respectivement εeii et ε
p
ii. Par exemple :
εyy = ε
e
yy + ε
p
yy (C.2)
Par hypothèse, le matériau est localement dans un état de traction uniaxial suivant l’axe y :
∼σ = σyy y (C.3)
C.1.2.2 Définition du moment de flexion
Le moment de flexion M est défini sur la fibre neutre comme l’intégrale sur les éléments de
surface élémentaires dS de la section considérée :
M = −
∫ e
2
− e
2
xσyy dS (C.4)
Á l’échelle de chaque section, la géométrie de l’essai est symétrique par rapport au plan de la
fibre neutre. Comme par ailleurs le matériau et la loi de comportement sont symétriques, on peut
se limiter aux abscisses en x positives :
M = −2
∫ e
2
0
xσyy dS (C.5)
On a postulé par ailleurs que les conditions de sollicitation sont invariantes dans la direction
z, suivant la hauteur b de la poutre, donc :
M
b
= −2
∫ e
2
0
xσyy dx (C.6)
C.1.2.3 Hypothèses de Bernoulli
En appliquant les hypothèses de Bernoulli [183], on obtient la relation entre le déplacement
de la fibre neutre u et le rayon de courbure local R d’une part,
1
R
= −d
2u
dy2
(C.7)
et d’autre part la déformation totale εyy dans une section en fonction du rayon de courbure :
εyy = −x 1
R
(C.8)
D’après l’expression précédente, dans une section mince de la poutre, la déformation totale
est linéaire suivant l’axe x et ne dépend que du rayon de courbure local R.
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C.1.3 Loi de comportement élasto-plastique
On souhaite modéliser le comportement du matériau par une loi élasto-plastique avec écrouis-
sage. Par hypothèse du modèle, le matériau est en traction uniaxial à l’échelle locale. Dans cette
modélisation simplifiée à une dimension, il est pertinent de ne considérer que la composante nor-
male suivant l’axe y des tenseurs de déformation. La loi de comportement est alors écrite comme
une relation scalaire entre σyy et εyy.
C.1.3.1 Comportement élastique
Dans le modèle, le matériau est considéré comme isotrope ou de symétrie cubique. Son com-
portement élastique est régi par E le module de Young et ν le coefficient de Poisson. Pour tenir
compte de l’anisotropie importante du monocristal au chapitre 3, E et ν doivent être identifiés
à partir de l’expression tensorielle ∼σ = ≈C : ∼ε
e en considérant l’orientation du cristal. Dans la
configuration utilisée, les axes du cristal de type < 1 0 0 > sont confondus avec les axes du re-
père de l’échantillon. Dans (x,y, z), le tenseur ≈C possède donc la symétrie cubique est on peut
identifier :
E = E<100> = C11
(
1− 3ν2 − 2ν3
1− ν2
)
et ν =
1
1 + C11C12
(C.9)
Par hypothèse du modèle, l’état de contrainte est uniaxial. En ne considérant que les termes
non-nuls, la loi d’élasticité s’écrit dans (x,y, z) :
εexx
εeyy
εezz
 =

1
E
−ν
E
−ν
E
−ν
E
1
E
−ν
E
−ν
E
−ν
E
1
E


0
σyy
0
 (C.10)
Suivant l’axe de sollicitation, on obtient bien :
εeyy =
1
E
σyy (C.11)
En remarquant que trace(∼ε
e) = (1 − 2 ν) εeyy, on établit également la relation suivante sur la
composante principale du déviateur :
εe∗yy =
2
3
(1 + ν) εeyy (C.12)
C.1.3.2 Comportement plastique avec écrouissage linéaire
On considère un comportement plastique à écrouissage linéaire :
εpyy =

1
H
(σyy − σ0) si σyy > σ0
0 sinon
1
H
(σyy + σ0) si σyy < −σ0
(C.13)
Dans la relation (C.13), H est le module d’écrouissage et σ0 la limite d’élasticité du matériau.
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FIGURE C.2 – Loi de comportement bi-linéaire utilisée dans le modèle. Les paramètres de cette
loi sont E le module de Young, H le module d’écrouissage et σ0 la limite d’élasticité du matériau.
C.1.3.3 Synthèse sur la loi de comportement considérée
La figure C.2 illustre la relation établie entre σyy et εyy pour un chargement monotone. Cette
relation est obtenue en combinant les équations (C.2), (C.11) et (C.13). Dans le régime plastique
pour σyy < −σ0, on écrit par exemple :
εyy = ε
e
yy + ε
p
yy
=
1
E
σyy +
1
H
(σyy + σ0)
=
E +H
EH
σyy +
1
H
σ0
(C.14)
Il est donc possible d’exprimer σyy en fonction de εyy :
σyy =
[
εyy − 1
H
σ0
]
EH
E +H
=
EH
E +H
εyy − E
E +H
σ0
(C.15)
La pente de la droite dans le domaine plastique est donnée par le module tangent ET , défini
comme :
ET =
EH
E +H
(C.16)
C.1.4 Condition au franchissement de la limite d’élasticité
Lorsque l’échantillon est sollicité dans le régime élasto-plastique, un paramètre important est
la position du front de plasticité c dans la section (cf. figure C.1). Lorsque x = c, on franchit donc
la limite d’élasticité,
σyy = −σ0 et σyy = E εeyy = E εyy (C.17)
donc d’après l’équation (C.8) :
σyy = E εyy = −xE 1
R
(C.18)
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et comme x = c, on obtient :
σ0 = cE
1
R
(C.19)
C.2 Relations entre le moment de flexion et le rayon de courbure
Les hypothèses du modèle nous donnent les relations entre εyy et R, σyy et M . La loi de
comportement fait le lien entre σyy et εyy. On cherche maintenant à obtenir la relation entre M et
R, la relation de comportement macroscopique d’une section de matière.
C.2.1 Expression analytique de M fonction de R
On exprime l’expression du moment (C.6) en séparant la partie de la poutre toujours dans un
régime élastique (x < c) de la partie ayant plastifiée (c < x) :
M
b
= −2
∫ e
2
0
xσyy dx
= −2
∫ c
0
xσyy dx− 2
∫ e
2
c
xσyy dx
(C.20)
Le deuxième membre correspond à la partie de la poutre ayant plastifiée en compression. La
relation (C.15) y est donc vérifiée car σyy < −σ0. En utilisant (C.15) dans le membre de droite et
en substituant σyy dans le premier membre par (C.11), on obtient :
M
b
= −2
∫ c
0
xE εyy dx− 2
∫ e
2
c
x
[
EH
E +H
εyy − E
E +H
σ0
]
dx
= −2
∫ c
0
xE εyy dx+ 2
∫ e
2
c
x
E
E +H
σ0 dx− 2
∫ e
2
c
x
EH
E +H
εyy dx
(C.21)
On utilise maintenant (C.8) pour faire apparaître R.
M
b
= +2
∫ c
0
x2E
1
R
dx+ 2
∫ e
2
c
x
E
E +H
σ0 dx+ 2
∫ e
2
c
x2
EH
E +H
1
R
dx (C.22)
Et on intègre
M
b
=
2
3
c3E
1
R
+
[(e
2
)2 − c2] E
E +H
σ0 +
2
3
[(e
2
)3 − c3] EH
E +H
1
R
(C.23)
Finalement, on prend (C.19) pour éliminer c de l’expression (C.23) et obtenir la relation ana-
lytique f entre M et R1 :
M
b
=
E
E +H
[
−1
3
σ30
E2
R2 +
1
4
σ0 e
2 +
1
12
e3H
1
R
]
(C.24)
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1 À partir de (C.23) et ayant substitué c avec (C.19), on développe puis on rassemble les termes en R :
M
b
=
2
3
(
σ30R
3
E3
)
E
1
R
+
[( e
2
)2
−
(
σ20R
2
E2
)]
E
E +H
σ0 +
2
3
[( e
2
)3
−
(
σ30R
3
E3
)]
EH
E +H
1
R
=
2
3
σ30
R2
E2
+
( e
2
)2 E
E +H
σ0 −
(
σ20R
2
E2
)
E
E +H
σ0 +
2
3
( e
2
)3 EH
E +H
1
R
− 2
3
(
σ30R
3
E3
)
EH
E +H
1
R
=
[
2
3
σ30
E2
− σ
3
0
E2
E
E +H
− 2
3
(
σ30
E3
)
EH
E +H
]
R2 +
( e
2
)2 E
E +H
σ0 +
2
3
( e
2
)3 EH
E +H
1
R
=
E
E +H
[
2
3
σ30
E2
E +H
E
− σ
3
0
E2
− 2
3
(
σ30
E3
)
H
]
R2 +
( e
2
)2 E
E +H
σ0 +
2
3
( e
2
)3 EH
E +H
1
R
=
E
E +H
[
−1
3
σ30
E2
]
R2 +
( e
2
)2 E
E +H
σ0 +
2
3
( e
2
)3 EH
E +H
1
R
=
E
E +H
[
−1
3
σ30
E2
R2 +
( e
2
)2
σ0 +
2
3
( e
2
)3
H
1
R
]
C.2.2 Résolution de la relation R fonction de M
Dans l’essai de flexion, en exprimant l’équilibre de chaque morceau de poutre, il est possible
de calculer la valeur du moment M en chaque point de la fibre neutre. Le moment de flexion joue
un rôle de donnée dans le modèle. On aimerait donc résoudre la relation (C.24) pour calculer la
relation g qui donne R en fonction de M .
En reprenant l’expression (C.24), il est possible de construire un polynôme en 1R :
M
b
=
E
E +H
[
−1
3
σ30
E2
R2 +
1
4
σ0 e
2 +
1
12
e3H
1
R
]
M
b
(
1
R
)2
=
E
E +H
[
−1
3
σ30
E2
+
1
4
σ0 e
2
(
1
R
)2
+
1
12
e3H
(
1
R
)3]
M
b
(
1 +
H
E
)(
1
R
)2
= −1
3
σ30
E2
+
1
4
σ0 e
2
(
1
R
)2
+
1
12
e3H
(
1
R
)3
(C.25)
Soit sous une forme condensée,
e3H
12
(
1
R
)3
+
[
σ0 e
2
4
− M
b
(
1 +
H
E
)](
1
R
)2
− 1
3
σ30
E2
= 0 (C.26)
Le polynôme (C.26) est de degré 3. Il n’existe pas de solution remarquable simple. On utilise
une évaluation numérique pour calculer une ou plusieurs racines réelles. Lorsque la racine réelle
est unique, le front de plasticité est dans la poutre, c’est-à-dire c < e2 . Dans le cas contraire,
l’échantillon n’a pas encore plastifié et la relation élastique entre M et R s’applique :
M
b
=
e3E
12
1
R
(C.27)
ou de manière équivalente :
1
R
= 12× M
be3E
(C.28)
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Bilan
La fonction
1
R
= g(M) (C.29)
peut être évaluée dans le cas élastique en utilisant la relation (C.28), lorsque c > e2 d’après la
relation (C.19). Dans le cas contraire, le calcul numérique de la racine réelle du polynôme (C.26)
permet de déterminer sa valeur.
C.3 Lien avec les grandeurs macroscopiques force et déplacement
On dispose d’après les paragraphes précédents des relations entre les grandeurs définies dans
une section de la poutre : εyy, σyy, R et M . On cherche maintenant à faire le lien entre ces gran-
deurs locales et les grandeurs macroscopiques associées à l’essai de flexion (force et déplacement).
C.3.1 Expression de M(y) en fonction de l’effort global F
Le lien entre l’effort F appliqué sur les appuis centraux de flexion et la valeur du moment
M en chaque section de la poutre est réalisé en considérant l’équilibre des moments pour chaque
morceau de poutre. L’essai est symétrique, on s’intéresse aux abscisses en y positives. Comme le
montre la figure C.3, suivant la position le long de la poutre l’équation d’équilibre fait intervenir
un ou deux appuis.
FIGURE C.3 – Calcul de la répartition des moments dans l’échantillon de flexion quatre points.
Entre les appuis de flexion centraux (y < l2−d), l’équilibre de la partie supérieure de la poutre
donne :
M(y) =
F
2
(
l
2
− y)− F
2
(
l
2
− d− y) (C.30)
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Le moment est constant quelque soit la position entre les points d’appuis :
M(y) =
F
2
d avec y <
l
2
− d (C.31)
Pour y > l2 − d, la valeur du moment dépend seulement de la distance à l’appui de flexion
externe :
M(y) =
F
2
(
l
2
− y) avec y > l
2
− d (C.32)
C.3.2 Expression du déplacement de la fibre neutre
Le déplacement u(y) le long la fibre neutre est donné par l’équation (C.7). En utilisant la
relation g entre R et M , cette équation s’écrit à un niveau de charge F donné :
d2u(y)
dy2
= −g(M(y)) (C.33)
Pour obtenir u(y), on cherche à intégrer la relation (C.33) en appliquant les conditions aux
limites connues sur le déplacement. Comme l’essai est symétrique, le gradient de déplacement
s’annule au centre de l’échantillon. L’appui de flexion est fixe en y = l2 . On a donc :
d2u(0)
dy2
= 0 et u
(
l
2
)
= 0 (C.34)
En intégrant une fois avec les bornes adaptées, on obtient :
d2u(y)
dy2
= −
∫ y
0
g(M(t))dt (C.35)
puis en intégrant une deuxième fois :
u(y) = −
∫ l
2
y
(∫ s
0
g(M(t))dt
)
ds (C.36)
Étant donné un niveau de chargement F , il est possible de calculer le champ de momentsM le
long de la fibre neutre par les relations (C.31) et (C.32). On utilise ensuite la fonction g (C.29) pour
réaliser l’intégration numérique proposée à l’équation (C.36). On est ainsi capable de calculer le
déplacement de la fibre neutre en tout point et particulièrement en y = l2 − d, au droit des points
de flexion centraux.
En notant uappuis le déplacement des appuis centraux on obtient finalement :
uappuis = −
∫ l
2
l
2
−d
(∫ s
0
g(M(t))dt
)
ds (C.37)
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C.4 Fonctionnement du modèle
Les relations établies dans les sections précédentes permettent de simuler un essai de flexion
quatre points. On illustre dans cette section les relations qui existent entre les différentes grandeurs
du modèle et la manière de les obtenir. Les paramètres géométriques utilisés sont liés à l’essai de
flexion du chapitre 3 :
d = 8,5 mm
l
2
= 11,5 mm e = 0,5 mm b = 4,8 mm (C.38)
On considère les paramètres de la loi de comportement suivants :
E = 102 GPa ν = 0,39 H = 13 GPa σ0 = 62 MPa (C.39)
Les niveaux de chargement simulés sont inférieurs à 6,5 N comme dans le cas expérimental.
C.4.1 Comportement local entre M et R
La figure C.4 montre la relation g (C.29) qui lie le rayon de courbure local R au moment
M . La relation est linéaire lorsque toute la matière dans la section de l’échantillon possède un
comportement élastique. La courbe perd sa linéarité lorsque le matériau au bord de l’échantillon
rentre en plasticité.
FIGURE C.4 – Illustration de la relation g entre le moment M et le rayon de courbure R.
C.4.2 Comportement macroscopique
Le comportement macroscopique calculé à partir de l’intégration (C.37) est présenté dans la
figure C.5. La courbe entre le déplacement des appuis centraux de flexion et la force appliquée est
directement comparable à la courbe expérimentale enregistrée par la machine de flexion.
Une fois le comportement macroscopique déterminé, il est possible de connaître un certain
nombre de caractéristiques expérimentales utiles pour piloter l’essai. En utilisant les relations (C.8)
et (C.19), il est possible par exemple de calculer au centre de l’échantillon : (i) la position du
front de plasticité c dans l’épaisseur de l’échantillon et (ii) la déformation maximale atteinte (cf.
figure C.6).
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FIGURE C.5 – Exemple de courbe force-déplacement macroscopique issue du modèle analytique.
FIGURE C.6 – Illustration de la prédiction de la position du front de plasticité (a.) et de la défor-
mation totale maximale (b.) présentes au centre de l’échantillon, entre les deux appuis de flexion.
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C.4.3 Profils de déformations élastiques
Pour un niveau de chargement donné F , on utilise (C.32) puis (C.29) pour calculer R dans
une section de la poutre. Le profil de déformation élastique associé est reconstruit avec (C.8), en
utilisant la relation de comportement (C.13) et de la position du front de plasticité (C.19).
Pour les abscisses en x positives, on a :
εeyy =

− 1
R
x pour 0 < x < c
− 1
R
H
E +H
x− σ0
E +H
pour c < x <
e
2
(C.40)
Un exemple du profil de déformation élastique calculé est représenté en figure C.7. Par hypo-
thèse (C.8), le profil de déformation totale est une droite qui coïncide avec le profil de déformation
élastique proche de la fibre neutre.
FIGURE C.7 – Illustration des profils de déformations élastiques et totales présents dans l’épais-
seur de l’échantillon entre les deux appuis de flexion. Un profil similaire est construit pour les
déformations déviatoriques en utilisant les relations (C.41).
Afin de comparer avec les données de microdiffraction Laue on peut également calculer le
profil de déformation déviatorique εe∗yy en utilisant la relation (C.12). On obtient alors
εe∗yy =

−2
3
1 + ν
R
x pour 0 < x < c
−2
3
1 + ν
R
H
E +H
x− 2
3
(1 + ν)σ0
E +H
pour c < x <
e
2
(C.41)
C.5 Calcul de l’état de déformations résiduelles
On cherche dans cette section à obtenir l’état de déformations résiduelles qui résulte d’une
décharge élastique depuis un état chargé. Le chemin de sollicitation suivant est envisagé : (i) un
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chargement monotone depuis un état initial vierge tel que décrit dans les sections précédentes et
(ii) une décharge depuis cet état intermédiaire vers un état de sollicitation macroscopique nul.
À l’échelle de chaque section mince de la poutre, on suppose que les chargements s’ajoutent.
Autrement dit, si Mcharge est le moment appliqué durant l’étape de chargement et Mdécharge le
moment associé à l’étape de décharge, le moment à l’état résiduel noté Mfinal est égal à Mcharge +
Mdécharge. Or aucun effort extérieur n’est appliqué sur la poutre à l’état final. Un bilan des moments
en n’importe quel point de la fibre neutre donne Mfinal = 0. Par conséquent :
Mdécharge = −Mcharge (C.42)
Dans le formalisme de petites transformations utilisé, les déformations totales s’ajoutent :
εfinalyy = ε
charge
yy + ε
décharge
yy (C.43)
En utilisant l’équation (C.8), on montre alors que :
1
Rfinal
=
1
Rcharge
+
1
Rdécharge
(C.44)
La décharge est élastique donc la relation (C.28) s’applique :
1
Rdécharge
= 12× Mdécharge
b e3E
= −12× Mcharge
b e3E
(C.45)
Toujours dans l’hypothèse des petites déformations, on a également :
σfinalyy (x) = σ
charge
yy (x) + σ
décharge
yy (x) (C.46)
En utilisant la loi d’élasticité :
εe finalyy (x) = ε
e charge
yy (x) + ε
e décharge
yy (x)
= εe chargeyy (x) + ε
décharge
yy (x)
= εe chargeyy (x)− x
1
Rdécharge
(C.47)
Finalement d’après l’équation (C.45), on obtient :
εe finalyy (x) = ε
e charge
yy (x) + x
12×Mcharge
b e3E
(C.48)
La relation (C.48) ne dépend que des valeurs associées à l’étape de chargement. Elle permet
de calculer le profil de déformation élastique résiduelle associé à n’importe quelle étape de char-
gement.
Bilan
Un modèle analytique 1D de poutre en flexion a été développé, intégrant une loi de compor-
tement à écrouissage linéaire. Ce modèle est capable de prédire le comportement macroscopique
de l’éprouvette et le profil de déformations élastiques dans l’épaisseur de l’échantillon. Il est éga-
lement utilisé pour calculer le profil de déformations élastiques résiduelles après une décharge de
l’éprouvette.
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Dans le chapitre 3, les paramètres de la loi de comportement du modèle sont identifiés pour
décrire l’essai de flexion expérimental. La loi paramétrée est ensuite utilisée pour calculer la ré-
ponse du matériau en traction. Cette réponse est enfin comparée à une courbe expérimentale de
traction. La cohérence des valeurs locales mesurées par microdiffraction Laue en flexion est ainsi
validée à partir du comportement macroscopique en traction du monocristal.
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Annexe D
Imagerie de dislocations par la
technique ECCI
Cette annexe présente la démarche employée pour réaliser les images utili-
sées au chapitre 3 permettant l’observation des dislocations présentes dans
les traces de glissement. Ces images sont acquises dans des conditions de dif-
fraction maîtrisées et permettent de déterminer les caractéristiques des dislo-
cations étudiées.
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Principes de la technique ECCI
L’imagerie ECCI (Electron Channelling Contrast Imaging) est une technique de microsco-
pie électronique à balayage permettant d’observer et de caractériser les défauts cristallins situés
à proximité de la surface de l’échantillon. La technique tire partie de la forte dépendance entre
l’intensité du flux d’électrons rétrodiffusés et l’orientation du cristal par rapport au faisceau élec-
tronique. Les défauts cristallins, associés à une perturbation locale du réseau, vont ainsi produire
un contraste dans le signal rétrodiffusé. La technique ECCI a pour objectif d’optimiser la position
du cristal afin de maximiser le contraste obtenu d’une part, puis d’interpréter ce contraste en lien
avec les caractéristiques du défaut d’autre part.
Les principes de l’ECCI ont été posés dans les années 70 mais la technique constitue tou-
jours un domaine de recherche actif. Une présentation détaillée de la méthode est disponible dans
l’article de revue [184]. Dans cette annexe, les principes utiles pour interpréter les contrastes des
images présentées au chapitre 3 sont rappelés brièvement. L’ajustement de l’orientation du cristal
est réalisé en utilisant le mode diffraction SACP (Selected Area Channeling Pattern) disponible
sur le microscope. Les conditions d’imagerie utilisées et les contrastes obtenus sont discutés.
D.1 Principes de la technique ECCI
Une dépendance forte existe entre le nombre d’électrons rétrodiffusés et l’orientation du cristal
lorsque le faisceau électronique est proche des conditions de Bragg pour un plan cristallin. Cette
dépendance est aussi appelée contraste de canalisation. Elle est observée car les processus de
diffusion de l’onde électronique incidente sont alors très sensibles à la position des atomes dans le
cristal, donc à l’orientation du plan diffractant.
La figure D.1 illustre l’impact sur l’intensité rétrodiffusée de la présence d’un défaut venant
perturber localement l’orientation d’un plan cristallin. Loin du défaut, le cristal n’est pas perturbé
et l’intensité rétrodiffusée est caractéristique de l’orientation relative entre le plan et le faisceau. À
proximité du défaut, la position des atomes n’est plus régulière, les phénomènes de diffusion sont
modifiés et la quantité d’électrons rétrodiffusés augmente ou diminue.
FIGURE D.1 – Évolution de l’intensité rétrodiffusée (BSE) autour d’une dislocation. Le faisceau
incident (représenté par une flèche) est proche de la condition de Bragg sur le plan cristallin. [34].
La présence et la répartition du contraste autour du défaut dépendent de ses caractéristiques
propres et de la condition de diffraction utilisée. Afin de pouvoir facilement interpréter le contraste
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observé, il est nécessaire de se placer dans une condition dite de deux ondes. Cette condition est
atteinte lorsque le faisceau incident est en condition de Bragg sur une famille de plan cristallin. La
configuration est alors caractérisée par un vecteur diffraction g qui coïncide avec la normale au
plan diffractant.
La figure D.2 explique la variation d’intensité détectée pour une même condition de diffrac-
tion avec la profondeur du défaut sous la surface. On considère ici une dislocation inclinée dans un
cristal cubique que l’on observe depuis sa face supérieure. Sous la dislocation, l’ordre des atomes
est modifié et un grand nombre d’électrons sont rétrodiffusés dans cette zone. En première ap-
proximation, pour une profondeur d’analyse fixée, plus le défaut est loin de la surface et moins
la quantité d’atomes participant à la rétrodiffusion est grande. L’intensité diminue donc avec la
profondeur du défaut. Cette diminution n’est pas monotone en raison des interactions complexes
entre l’onde électronique et les atomes du cristal.
FIGURE D.2 – Illustration de la variation de l’intensité rétrodiffusée avec la profondeur du défaut.
a. Dislocation inclinée dans un cristal. La surface supérieure du cube est observée. b. Position des
atomes dans une coupe verticale. Les atomes rouges participent fortement à la rétrodiffusion par
rapport aux atomes bleus. c. Répartition de l’intensité rétrodiffusée en surface. L’intensité décline
depuis le point d’émergence du défaut vers sa disparition en profondeur. [184]
D.2 Contrôle des conditions de diffraction dans le MEB
Afin de se placer en condition de deux ondes, il faut disposer d’un outil pour connaître préci-
sément l’orientation du cristal par rapport au faisceau. Dans cette étude, le mode SACP (Selected
Area Channelling Pattern) du microscope TESCAN MIRA3 est utilisé. Ce mode permet d’acqué-
rir une figure de diffraction sur la surface d’un échantillon positionnée en configuration ECCI,
horizontalement sous le faisceau.
Pour former l’image SACP, le faisceau est incliné régulièrement autour de son point d’impact
avec la surface de l’échantillon (mouvement de précession, cf. figure D.3). Avec un angle maximal
d’inclinaison Φ = 10◦, l’image obtenue contient une information cristallographique suffisante
pour déterminer l’orientation du cristal. Un exemple de figure SACP est présenté en figure D.4.
Les bandes de Kikuchi de bas indice sont reconnaissables, en accord avec l’orientation déjà connue
du monocristal.
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FIGURE D.3 – Mouvement du faisceau électronique dans une acquisition SACP. Le faisceau
reste fixe sur l’échantillon (±10 µm généralement et < 1 µm dans les conditions optimales [185]).
L’angle Φ mesure l’inclinaison du faisceau par rapport à l’axe du faisceau.
FIGURE D.4 – Figures SACP utilisées pour positionner le cristal en condition de deux ondes.
a. Image réalisée avec une grande amplitude angulaire permettant de sélectionner le plan diffrac-
tant. b. Figure avec une grande résolution angulaire permettant d’ajuster la condition de deux
ondes sur la bande. La croix blanche indique la position du faisceau en mode imagerie standard.
Le vecteur diffraction g est fixé lorsque la condition de deux ondes est atteinte.
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La condition de deux ondes est atteinte lorsque la direction du faisceau en imagerie standard
(située au centre de la figure SACP) est positionnée sur le bord d’une bande de Kikuchi, loin
d’un axe de zone, dans une région où la bande d’intérêt n’intersecte pas d’autres bandes. Pour
atteindre cette configuration, l’échantillon est tourné et incliné sous le faisceau. Il est nécessaire
de positionner l’échantillon avec une incertitude angulaire inférieure à 0.1◦. Une figure SACP plus
résolue est donc utilisée pour amener précisément le bord de la bande au centre de l’image.
D.3 Conditions d’imagerie et validation des contrastes
Les images sont réalisées dans un microscope TESCAN MIRA3 avec une tension d’accé-
lération de 30 kV et un courant de 0,5 nA. La distance de travail sélectionnée est 7 mm afin de
maximiser l’angle solide collecté par le détecteur d’électrons rétrodiffusés. Dans cette configu-
ration, l’encombrement de la chambre permet un tilt de l’échantillon d’environ 10◦. Les images
ECCI sont acquises avec un détecteur d’électrons rétrodiffusés de technologie YAG à fort rende-
ment. Pour chaque image ECCI, une image en électrons secondaires est acquise simultanément
comme le montre la figure D.5.
FIGURE D.5 – Observation simultanée du signal rétrodiffusé (à gauche) et secondaire (à droite)
associé à une acquisition ECCI. Les contrastes observés dans les deux images proviennent de
pollutions de surface (1-poussières). Les contrastes présents seulement dans l’image rétrodiffusée
proviennent de défauts cristallins (2-dislocations).
Dans cette expérience, la surface de l’échantillon n’est pas optimisée pour une acquisition
ECCI. Les observations ont été réalisées plusieurs années après la préparation de la surface, sur un
échantillon initialement sollicité à l’air libre dans un environnement synchrotron. Des contrastes
parasites sont observés dans les images, attribués à une pollution de surface (couche d’oxydes et
poussières). Afin de s’assurer que les contrastes d’intérêts dans l’image ECCI proviennent bien du
cristal en profondeur, une image en électrons secondaires est utilisé comme témoin.
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Le signal secondaire provient des premiers nanomètres sous la surface. Il est donc très peu
sensible au contraste de canalisation. Les éléments de l’image secondaire sont donc considérés
comme provenant de pollutions de surface. Comme le montre la figure D.5, les contrastes attribués
à des défauts cristallins sont absents de l’image de droite. L’origine du contraste de canalisation
attribué aux dislocations présentes dans les traces de glissement est ainsi validé par cette approche.
Bilan
Quelques principes physiques sont présentés pour permettre l’interprétation des contrastes ob-
tenus dans les images ECCI. Le positionnement de l’échantillon dans une condition de diffraction
particulière est réalisé à l’aide du mode d’imagerie SACP dans le microscope. Les images sont
acquises dans des conditions de deux ondes, caractérisées par un vecteur diffraction g. Afin de
s’assurer que le contraste observé provient bien d’un phénomène de canalisation, les images ECCI
sont comparées à des images en électrons secondaires sensibles uniquement aux contrastes d’ex-
trême surface.
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MESURES DE CHAMPS DE DÉFORMATIONS ÉLASTIQUE ET TOTALE  
POUR LA DÉTERMINATION DU COMPORTEMENT MÉCANIQUE 
LOCAL DE MATÉRIAUX CRISTALLINS. 
 
RÉSUMÉ : La connaissance du comportement mécanique à l’échelle du micron est 
déterminante pour arriver à prédire la dégradation des matériaux. Dans le cas des polycristaux, 
les lois de plasticité cristalline sont généralement utilisées pour décrire le comportement d’un 
grain. Ces lois possèdent de nombreux paramètres qui doivent être ajustés à l’état 
métallurgique et mécanique du matériau.  
Le travail rapporté ici explore une manière originale d’identifier ces paramètres à partir du 
comportement observé expérimentalement à l’échelle microscopique, sans recourir à un 
maillage éléments finis. Cette observation est réalisée en couplant (i) une évaluation du champ 
de contrainte locale par les techniques de microdiffraction Laue et d’EBSD à haute résolution 
angulaire et (ii) la mesure du champ de déformation totale par corrélation d’images numériques.  
Afin de garantir la fiabilité des résultats, la justesse des mesures par microdiffraction Laue 
(Laue-DIC) et HR-EBSD est évaluée, pour la première fois, dans un matériau plastifié à moins 
de 0,5% de déformation. Les champs de déformation et de contrainte sont ensuite déterminés 
simultanément en surface d’une éprouvette monocristalline, sollicitée in-situ en flexion quatre 
points. Le comportement local est ainsi mesuré puis utilisé pour identifier deux paramètres 
d’une loi de plasticité cristalline, dans un acier austénitique monocristallin de type 316L.  
Mots clés : plasticité cristalline, mesure de champs, contraintes, rayonnement synchrotron, 
microdiffraction Laue, Laue-DIC, microscopie électronique, HR-EBSD, corrélation d’images.  
 
 
FULL FIELD MEASUREMENTS OF ELASTIC AND TOTAL STRAINS  
FOR THE DETERMINATION OF THE LOCAL BEHAVIOUR IN POLYCRYSTALS 
ABSTRACT: The prediction of damage occurring in metallic materials is dependent on the 
knowledge of the mechanical behavior at a micron scale. Crystal plasticity laws are often used 
to describe the behavior of a single grain in polycrystals. Such laws include many parameters 
which should be tuned according to the metallurgical and mechanical state of the material.  
An original way to identify theses parameters is presented in this work. The local constitutive 
behavior is measured at the local scale. It is used to adjust the parameters’ value on a single 
point calculation without the need for a finite element mesh. To observe the local behavior two 
types of full filed measurements are carried out: (i) stress measurements using diffraction-based 
Laue microdiffraction and high angular resolution EBSD – HR-EBSD – and (ii) strain 
measurements by digital image correlation. 
To ensure trustworthy results, the accuracy of Laue microdiffraction (Laue-DIC) and HR-EBSD 
measurements are determined for the first time in a plastically deformed material. Then, stress 
and strain fields are monitored at the surface of a single crystal bent in-situ in the low 
deformation regime (0.5%). The local behavior is determined and used to identify two 
parameters of a crystal plasticity law, in a 316L stainless steel single crystal.  
Keywords : crystal plasticity, full field measurements, stress, synchrotron radiation, Laue-DIC, 
Laue microdiffraction, scanning electron microscopy, HR-EBSD, digital image correlation.  
